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RESUMEN 
En este trabajo se analiza la aplicación de la Implantación Iónica de N y Mo como 
técnica de mejora superficial frente a la corrosión y el desgaste en la aleación de 
aluminio AA7075. 
El amplio uso de esta aleación en la industria, debido a su alta resistencia y 
tenacidad, presenta ciertas desventajas como es su susceptibilidad a la corrosión 
localizada y sus bajas propiedades tribológicas. La aplicación de tratamientos de 
fortalecimiento estructural que permiten los mayores valores de resistencia van 
unidos a un aumento de la susceptibilidad a la corrosión localizada y aquellos que 
muestran un mejor comportamiento frente a este ataque van en detrimento de 
sus características mecánicas y por tanto un peor comportamiento frente al 
desgaste. Debido a estas diferencias de comportamiento asociadas al tratamiento 
de endurecimiento, el estudio engloba dos de los más empleados en la industria. 
El tratamiento T6 que ofrece los mayores valores de resistencia mecánica y 
dureza y el tratamiento T73, desarrollado específicamente para mejorar la 
resistencia a corrosión bajo tensión (SCC) de la condición T6, y que 
simultáneamente mejora la resistencia a la exfoliación, así como la estabilidad 
dimensional. 
Para intentar abordar estas dos desventajas, se plantea la implantación iónica 
como técnica de modificación superficial ya que ha probado ser una herramienta 
útil para la mejora del desgaste, la corrosión, fatiga y la fricción de diversos 
metales. Además, como ventajas, esta técnica permite el preciso control y 
número de iones implantados, la profundidad de penetración alcanzada, y la 
introducción de átomos y defectos a bajas temperaturas sin  modificar por tanto 
las características del material o sus tratamientos térmicos previos. Además, otra 
característica que la hace especialmente interesante es que los átomos son 
implantados con una dispersión homogénea por lo que no se establece una 
interfase neta entre sustrato-capa implantada, y por tanto, no existen fallos de 
adherencia o delaminación. 
La elección del N como elemento de implantación se debe a su ya conocido 
efecto beneficioso sobre la resistencia al desgaste en aleaciones de aluminio, pero 
sin embargo, desde el punto de vista de la resistencia a la corrosión su actuación 
RESUMEN 
P á g i n a | X   
no está claramente establecida. En cuanto al Mo, su elección se fundamenta en el 
probado efecto beneficioso que ejerce sobre la resistencia a la corrosión por 
picaduras de los aceros inoxidables. Sin embargo, su baja solubilidad en el 
aluminio dificulta su adición por métodos convencionales. 
El trabajo y los resultados obtenidos, que se han abordado mediante distintas 
técnicas de análisis y caracterización, se resumen en los siguientes apartados. 
- Selección de las condiciones de implantación  
La selección de las condiciones de implantación se ha basado en la simulación 
teórica mediante SRIM y en los trabajos presentes en la bibliografia. Se buscaba 
como objetivo la obtención de una capa próxima a la superficie que ofreciese 
tanto protección contra a corrosión como una mejora de las propiedades 
tribologicas de la superficie. 
Atendidendo a esto se seleccionaron las siguientes condiciones para cada uno de 
los elementos: 
Implantacion de N: 50 keV, 2x1017 iones/cm2 con una intensidad de 100 µA. 
Implantacion de Mo: 100 keV, 2x1016 iones/cm2 con una intensidad de 15 µA. 
- Análisis metalográfico de las muestras. 
La caracterización microestructural de las aleaciones mediantes microscopia 
óptica y SEM, ha mostrado la presencia de las distintas partículas intermetálicas: 
Mg2Si, Al-Cu-Mg, SiO2, Al7Cu2Fe, Al23CuFe4. Estas han de tenerse en cuenta, sobre 
todo cuando se estudia el comportamiento frente a la corrosión localizada por el 
acoplamiento galvánico producido y su carácter anódico y catódico respecto a la 
matriz. 
La rugosidad de las muestras implantadas revela que se produce un ligero 
deterioro de la superficie, obteniendo una superficie más irregular con el posible 
desprendimiento de partículas intermetálicas, sobre todo para la implantación de 
Mo. 
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- Caracterización química y estructural de las capas modificadas 
Mediante XRD y XPS 
La caracterización mediante XRD permitió confirmar la estequiometria de las 
partículas intermetálicas presentes, así como la presencia la presencia de las 
partículas de fortalecimiento estructural, MgZn2, más fácilmente detectables, 
como era esperable, en el tratamiento de endurecimiento estructural T73 por el 
crecimiento sufrido en el tratamiento de sobremaduración. 
Con Difracción de rayos X de Angulo rasante se consiguió identificar una nueva 
fase en las muestras implantadas con N, que se atribuye al nitruro de aluminio 
AlN. Sin embargo la implantación de Mo no reveló presencia de la formación de 
una nueva fase formada y solamente se obtuvo un desdoblamiento de los picos 
del aluminio, atribuido a la distorsión de la red cristalina. 
El análisis de la capa pasiva mediante XPS para las aleaciones no implantadas 
muestra que en ambos tratamientos térmicos está formada por Al2O3 altamente 
hidratado, con pequeñas cantidades de Mg2+ y Zn2+; estando este último 
elemento localizado en la parte más externa de la capa pasiva, probablemente 
como ZnOOH. 
La diferencia más significativa entre ambos tratamientos de endurecimiento 
estructural, T6 y T73 es debida al enriquecimiento de Zn0 para el tratamiento T6 
y al enriquecimiento de Cu0 para el tratamiento T73 localizados en la interfase 
óxido/metal. 
El análisis de las muestras implantadas con nitrógeno confirma la formación del 
AlN a lo largo de la región implantada, con un máximo de concentración 
próximo a 40 nm de la superficie. La capa de protectora de óxido también se ve 
modificada, presentando una mayor hidratación y una distribución más uniforme 
del Mg2+ a lo largo de la película en la condición T6, pero sin la presencia de 
Zn2+ en la parte más externa de dicha capa.  
Para la implantación de Mo, al igual que el análisis de difracción, no se 
obtuvieron indicios de la formación de una nueva fase. Sin embargo el perfil de 
concentración de Mo muestra una distribución gaussiana que alcanza un 20% 
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atómico a una profundidad de aproximadamente 60 nm. Tampoco se encuentra 
óxido de molibdeno en la capa pasiva que, del mismo modo que ocurría en la 
implantación de nitrógeno, se encuentra más hidratada y sin la presencia Zn2+. 
Cabe destacar la segregación inducida de Cu metálico en la interfase oxido/metal 
en ambas condiciones, así como un pequeño enriquecimiento en Cu0 en la región 
implantada. 
- Evaluación del comportamiento tribológico 
- Dureza 
El estudio de nanoindentación de las muestras revela un incremento de dureza 
para todas las muestras implantadas, sin embargo existen ciertas diferencias en 
cuanto a las mejoras obtenidas atendiendo tanto al tratamiento de 
endurecimiento como al elemento implantado.  
La implantación de N muestra un aumento de la dureza más pronunciado y con 
muy buen acuerdo al perfil de concentración en profundidad obtenido para el N 
mediante XPS, por lo que este aumento es atribuido a la formación de la nueva 
fase de AlN.  
Para la implantación de Mo no existe tal concordancia mostrando un aumento de 
dureza mucho más externo que el perfil de concentraciones. Esto sugiere que la 
dureza está más afectada por el daño causado en la estructura cristalina por el 
bombardeo iónico, que por la formación de una solución sólida de sustitución de 
molibdeno en la matriz de aluminio. 
En los máximos de concentración de N se obtiene un aumento del 100% del 
valor de dureza para la condición T6 y del 200% para la condición T73, sin 
embargo tras la implantación de Mo el aumento de dureza es más reducido, y 
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- Pin-on-disk 
Los ensayos pin-on-disk realizados para una carga de 1N y sin lubricación no 
mostraron mejora alguna tras la implantación, y solamente permitió ver el tipo 
de desgaste que tiene lugar en las muestras, una mezcla entre desgaste abrasivo y 
adhesivo con surcos característicos y la clara adherencia de material a la 
contraparte de acero. Se obtuvo un desgaste demasiado severo alcanzando 
profundidades mucho mayores que la profundidad de implantación. 
El intento de reducción del desgaste mediante el uso de  lubricación con parafina 
dio lugar a la obtención de una mejora solamente para la aleación T73. En esta 
aleación la proporción en el aumento de dureza es mucho mayor y por tanto la 
mejora frente al desgaste es más destacada. La reducción de la tasa especifica de 
desgaste conseguida fue de un 33% para la implantación de N y del 15% para la 
implantación de Mo. En cuanto al coeficiente de fricción se obtuvo un ligero 
descenso para el primer tramo del ensayo indicando, al igual que las 
profundidades de desgaste alcanzadas, que la diferencia en el comportamiento 
era más superficial. 
Siguiendo con la reducción de los valores de desgaste se realización de ensayos a 
baja carga con solamente 30 mN consiguiendo mejoras significativas para las 
muestras implantadas. 
Se produce un descenso del coeficiente de fricción más notable para la 
implantación de N donde algunas muestras incluso no presenta el incremento del 
coeficiente de fricción característico de la rotura de la capa superficial. Sin 
embargo tanto las muestras no implantadas como las implantadas con Mo si 
presentan el incremento característico a menores distancias. 
El desgaste producido revela el mejor comportamiento de la implantación de N, 
donde algunas de las réplicas ensayadas no presentan pérdida alguna de material. 
Para esta implantación se consigue un descenso de la tasa de desgaste  superior al 
60% en la aleación T6 y un 75% para la aleación T73. La implantación de Mo 
aporta un descenso de la tasa de desgaste de un 28% y un 45%  para los 
tratamientos T6 y T73 respectivamente.  
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- Evaluación de la resistencia a la corrosión. 
- EXCO 
Los ensayos de resistencia a exfoliación muestran un efecto beneficioso de la 
implantación de N derivada de la formación de la capa enriquecida en AlN, en 
ambas condiciones de tratamiento térmico de la aleación 7075. Sin embargo, tras 
la mejora inicial, se produce un incremento de la corrosión, especialmente en el 
caso de la condición T6, al hacerse más ocluido el ataque. Esto provoca un 
cambio en la morfología de la corrosión que pasa de ser exfoliación para hacerse 
más profundo y cavernoso. En el caso de la condición T73, donde el avance de la 
corrosión es ya cavernoso no existe cambio en su morfología, aunque sí 
intensificación del ataque, en extensión. 
La implantación de Mo sin embargo solo parece mejorar el comportamiento de 
la aleación en condición T6, para tiempos cortos de exposición. Esta mejora 
inicial no puede ser explicada por la formación de una capa superficial con 
partículas precipitadas puesto que tanto el análisis mediante XPS como GAXRD 
han confirmado que el molibdeno se encuentra disuelto en la matriz. 
La mejora inicial se puede atribuir a la desaparición de los iones Zn+ en la capa de 
óxido formada en la superficie después de la implantación con Mo, aumentado la 
capacidad de protección. Por otro lado la presencia de un enriquecimiento de 
Cu0 en la interfase óxido/sustrato en las muestras implantadas puede aumentar el 
carácter noble de la aleación ralentizando la corrosión inicial, pero una vez 
sobrepasada puede ejercer el efecto contrario ya que actuaría el acoplamiento 
galvánico. Este efecto verá más destacado para la aleación T73, donde no existe 
la exfoliación de la superficie y por tanto el contacto eléctrico, necesario para 
dicho acoplamiento se mantiene por más tiempo. 
- Ensayos potenciodinámicos. 
Los ensayos electroquímicos realizados en 0,001M de NaCl muestran una clara 
mejora de la implantación en ambas aleaciones, con un descenso de la densidad 
de corriente registrada. Cabe destacar para el medio clorurado la diferenciación 
que se aprecia en la morfología de las curvas para ambos tratamientos de la 
aleación, acordes con la diferenciación de ataque ya observada en EXCO. La 
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aleación T6 presenta una repasivación más lenta debido al ataque intergranular y 
más ocluido que no permite alcanzar el equilibrio tan fácilmente. 
En presencia de sulfatos la corrosión se limita casi exclusivamente a las partículas 
de AlCuMg con carácter anódico con respecto a la matriz y su posterior 
comportamiento catódico tras el empobrecimiento en Mg. La implantación no 
revela modificación alguna del ataque aunque las voltametrías vuelven a mostrar 
una menor densidad de corriente. 
Las medidas realizadas con burbujeo de N2 confirman los resultados obtenidos en 
el medio oxigenado. Aunque globalmente el comportamiento de las muestras 
implantadas es similar al de las aleaciones base, presentan un incremento más 
lento de la densidad de corriente tras el inicio de la polarización, partiendo ya de 
valores inferiores que se mantienen durante todo el barrido de potenciales. De 
nuevo cabe destacar un peor comportamiento para la aleación T73 implantada 
con Mo, con densidades de corriente próximas a las de la aleación no implantada 
e incluso superiores que se traducen en profundidades de ataque superiores. 
- Medidas de Impedancia. 
El estudio mediante EIS permite diferenciar tres procesos que están teniendo 
lugar durante la exposición al medio agresivo, asociados a la película de alúmina, 
la doble capa electroquímica, y los procesos redox asociados al Cu. Sin embargo 
la diferenciación de los dos primeros procesos, que aparecen a frecuencias 
medias-altas solo se observa bajo ciertas condiciones por lo que en la mayoría de 
los casos se solapan dando lugar a una única señal. La diferenciación se consigue 
por un ataque más ocluido que se ve favorecido por la capa protectora asociada a 
la implantación. 
La evolución durante 72 horas de exposición al medio clorurado revela un claro 
descenso de la impedancia del sistema durante las primeras horas de inmersión 
alcanzando el equilibrio tras 10 horas de exposición al medio. 
Cabe destacar que las muestras implantadas con N, de nuevo, vuelven a mostrar 
un mejor comportamiento durante todo el período de ensayo. Con respecto a la 
señal de mayores frecuencias, que engloba la respuesta de la película de óxido y 
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la doble capa electroquímica, se obtiene un aumento de la capacidad y un 
descenso de la resistencia del proceso. Este aumento es más intenso para las 
primeras diez horas y tras este tiempo existe una diferenciación para ambos 
tratamientos de fortalecimiento. El tratamiento T6 muestra una clara mejora del 
comportamiento en las muestras implantada, sin embargo, para la aleación T73 
la mejora no es tan destacada con valores de resistencia similares y solamente un 
ligero descenso de la capacidad para las muestras implantadas. 
Atendiendo a la misma señal, la implantación de Mo revela un comportamiento 
diferente a pesar de tener valores de resistencia y capacidades similares a las 
muestras no implantadas al inicio de la inmersión. Se obtiene un descenso brusco 
de la frecuencia a la que ocurren los procesos y parece desaparecer la 
contribución de la señal de la capa de óxido. Además el sistema presenta gran 
inestabilidad y tras algunos de los ensayos hay una caída brusca en el OCP 
registrado, lo que indica que han activado las picaduras y se ha producido la 
oxidación del aluminio. Hay un aumento de capacidad y descenso de la 
resistencia que indica un peor comportamiento  
La constante de tiempo de bajas frecuencias, asociada a los procesos redox del 
Cu, todas las muestras presentan un comportamiento similar con un descenso de 
la resistencia, asociado a la mayor cantidad de Cu disponible por el avance del 
proceso de corrosión y un aumento de la capacidad, más destacado si cabe, que 
también va asociado al descenso de frecuencia del proceso. 
El examen de las muestras confirma los resultados observados en las medidas de 
impedancia. La implantación de N, desciende el tamaño de las picaduras en 
ambas aleaciones reduciendo considerablemente el porcentaje de la sección 
transversal de las picaduras. La implantación de Mo aunque reduce el número de 
picaduras, estas son de gran tamaño y solamente re obtiene una ligera mejora 
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1.INTERÉS Y OBJETIVOS DEL ESTUDIO 
Las propiedades del aluminio y sus aleaciones como el bajo peso y alta resistencia 
específica hacen que sean muy atractivos para una amplia variedad de usos. 
Dentro de las aleaciones de la serie 7xxx, la AA7075 (Al-Zn-Mg-Cu) es 
ampliamente usada en la industria aeronáutica y puede presentar los valores más 
elevados de resistencia y tenacidad de las aleaciones de aluminio, en función del 
fortalecimiento estructural al que haya sido sometida. 
Una de las limitaciones de esta aleación es su susceptibilidad a distintos tipos de 
corrosión localizada como son: la corrosión por picadura, la corrosión 
intergranular o la exfoliación. En las últimas décadas, ésta y otras aleaciones han 
sido ampliamente estudiadas contribuyendo a entender su comportamiento y el 
papel que las partículas intermetálicas y los precipitados de fortalecimiento 
estructural juegan en los distintos procesos de corrosión a los que puede estar 
sometida. Sin embargo, aún no se conocen todos los aspectos involucrados en la 
interacción de estas partículas con la matriz. El tratamiento térmico al que se 
somete la aleación juega un papel muy importante no solo en su microestructura, 
confiriendo a la aleación sus propiedades mecánicas, sino que va unido a una 
fuerte modificación de su comportamiento frente a la corrosión. 
Otro inconveniente son pobres propiedades tribológicas al tratarse de un 
material maleable y presentar alta deformación plástica y desgaste adhesivo que 
se traducen en elevadas tasas de desgaste. Debido a ello, la aleación AA 7075 no 
puede ser utilizada cuando la resistencia al desgaste constituye un requisito 
básico. Incluso en componentes que no están sometidos a procesos de desgaste, 
como pueden ser uniones, pueden experimentar vibraciones (fretting)  que 
producen un deterioro local que, en muchos casos, va unido a procesos de 
corrosión. Este fenómeno conlleva una la reducción de la vida útil del 
componente o el fallo prematuro de la aleación. 
Estos condicionantes hacen que siga siendo de gran interés el estudio y mejora de 
las propiedades superficiales y comportamiento frente a la corrosión de esta 
aleación que cumple las propiedades de resistencia mecánica requeridas para 
numerosas aplicaciones, pero que se ve limitada por sus características 
superficiales. 
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La aplicación de técnicas de modificación superficial, surge pues como una 
opción adecuada de mejorar las propiedades en superficie como son la resistencia 
a la corrosión, el desgaste o la fatiga, logrando así un aumento de su vida útil y 
evitando la modificación del material en todo su volumen. 
De forma general, estas técnicas pueden catalogarse en tres grandes grupos: 
Recubrimientos (películas orgánicas, deposición de capas de distintos materiales, 
etc.), modificación de la composición química de la superficie (tratamientos 
termoquímicos, implantación iónica…) y modificación de la estructura 
metalúrgica superficial (temple superficial, refusión y enfriamiento rápido de la 
superficie). Cada técnica aporta una serie de mejoras características y por ello el 
empleo de una u otra vendrá condicionado por la aplicación final de la aleación.  
Dentro de este amplio abanico de técnicas de modificación superficial, se 
propone en este trabajo la implantación iónica que ha probado ser una 
herramienta útil para la mejora del desgaste, la corrosión, fatiga y la fricción de 
diversos metales así como en la modificación de propiedades eléctricas y ópticas 
de distintos materiales. 
La implantación iónica tradicional, conocida como I2, que es la más común y la 
que aquí se plantea como herramienta de mejora consiste en introducir átomos 
en un sustrato sólido mediante el bombardeo de la superficie con un ion 
determinado acelerándolo con una energía comprendida entre los KeV y los 
MeV. 
La gran variedad de aplicaciones de la implantación iónica se debe 
fundamentalmente a tres factores: el preciso control del número de iones 
implantados y la profundidad de penetración alcanzada, la posibilidad de emplear 
gran variedad de elementos sobre casi cualquier sólido y la introducción de 
átomos y defectos a bajas temperaturas sin  modificar por tanto las características 
del material o sus tratamientos térmicos previos. Además, otra característica que 
la hace especialmente interesante como técnica de modificación superficial es que 
los átomos son implantados con una dispersión homogénea por lo que no se 
establece una interfase neta entre sustrato-capa implantada, y por tanto, no 
existen fallos de adherencia o delaminación. 
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Esta técnica se ha empleado desde 1980 como herramienta de mejora de diversas 
aleaciones de aluminio. La implantación más comúnmente aplicada es la de 
nitrógeno a la que se le atribuye la formación de una capa rica en nitruros de 
aluminio que conduce a la mejora en la resistencia al desgaste y a la corrosión. 
Otros elementos usados en la implantación del aluminio y sus aleaciones son el 
O, Si, y Mo, entre otros. Sin embargo hay muy pocos estudios de este último 
elemento a pesar de su conocido efecto beneficioso como elemento de aleación 
en la mejora de la resistencia a la corrosión por picaduras de los aceros 
inoxidables cuyo efecto, tal vez, podría extrapolarse a las aleaciones de Al. 
 
1.1 OBJETIVOS 
Teniendo en cuenta la breve presentación anterior en la que ha quedado patente 
el interés de esta investigación, se ha definido como principal objetivo de la 
misma, el estudio del efecto de la implantación de N y Mo en las propiedades 
tribológicas y en la resistencia a la corrosión localizada de la aleación AA7075, 
intentando esclarecer los mecanismos implicados en dichos efectos.  
La elección del N como elemento de implantación se debe a que su efecto 
beneficioso sobre la resistencia al desgaste en aleaciones de aluminio es ya 
conocido, sin embargo, desde el punto de vista de la resistencia a la corrosión su 
actuación no está claramente establecida. Las discrepancias halladas en los 
resultados publicados sugieren que su efecto depende de las condiciones de 
implantación, tipo de aleación seleccionada y medio ensayado. Por ello, se 
propone profundizar en el estudio del efecto de este elemento en la corrosión 
localizada de las aleaciones propuestas. 
En cuanto al Mo, su elección se fundamenta en el probado efecto beneficioso que 
sobre la resistencia a la corrosión por picaduras de los aceros inoxidables ejerce 
como elemento de aleación. Sin embargo, su baja solubilidad en el aluminio 
(0,1% en peso en estado líquido y 0,25% de solubilidad sólida) dificulta su 
adición por métodos convencionales. Por ello, su incorporación a la superficie 
mediante implantación iónica parece un medio adecuado para mejorar la 
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resistencia química. Se analizará si dicha incorporación aporta, simultáneamente, 
una mejora de las propiedades mecánicas superficiales. 
Para la consecución de este objetivo, se plantea el uso de ensayos de desgaste 
para analizar la influencia de ambos iones sobre el coeficiente de fricción,  el 
mecanismo y velocidad de desgaste. Asimismo, se hará uso de medidas 
electroquímicas potenciodinámicas y de impedancia electroquímica para 
determinar la influencia de la modificación en la formación y rotura de las 
películas pasivas formadas en disoluciones agresivas. 
Como segundo objetivo, se propone analizar el efecto que el tratamiento previo 
de endurecimiento estructural tiene sobre los efectos de la implantación de 
ambos iones. Para ello, se seleccionan dos condiciones de maduración de amplia 
aplicación en la industria: El tratamiento de envejecimiento artificial T6, que 
lleva asociados los valores más elevados de resistencia mecánica y dureza de esta 
aleación, y el tratamiento de endurecimiento T73, que se desarrolló 
específicamente para mejorar la resistencia a corrosión bajo tensión (SCC) de la 
aleación AA7075-T6, y que simultáneamente mejora también la resistencia a la 
exfoliación, así como estabilidad dimensional de la condición T6.  
Así pues, se trata de una investigación con orientación eminentemente básica, 
dirigida a esclarecer aspectos confusos o nunca abordados de los efectos de la 
implantación de N como de Mo, en la resistencia química y mecánica de la 
aleación AA7075. Por tanto, cabe pensar que los resultados de este estudio 
pueden ser de gran interés, y constituyen una aproximación inicial a la posible 
aplicación de dicha tecnología de endurecimiento superficial en la industria 
donde se demande alta resistencia al desgaste y a la corrosión localizada. 
Los objetivos generales planteados anteriormente pueden ser desglosados en los 
siguientes objetivos parciales: 
1. Realizar la caracterización química, morfológica y estructural de la 
superficie de la aleación AA7075 en las condiciones T6 y T73, antes y 
después de la implantación iónica de cada uno de los iones seleccionados. 
Completar este objetivo permitirá  analizar las transformaciones inducidas 
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por dichas implantaciones y será la base para comprender sus efectos en las 
propiedades. 
2. Determinar el efecto de la implantación iónica en las propiedades 
tribológicas de las muestras, para lo que se determinará la variación de 
(nanodureza, modulo elástico, rugosidad superficial, coeficiente de fricción, 
velocidad de desgaste y volumen específico de desgaste) producidas como 
consecuencia del tratamiento de implantación. 
3. Evaluar las modificaciones inducidas por la implantación iónica en la 
resistencia frente a la corrosión por exfoliación de la aleación AA 7075, 
cuya susceptibilidad viene determinada por el tratamiento térmico al que 
se ha sometido la aleación. 
4. Analizar el efecto de los elementos implantados y las transformaciones 
inducidas en la superficie en la estabilidad, crecimiento y rotura de las 
películas pasivas generadas. Se intentará clarificar los procesos redox 
implicados en este proceso, tan importante para la resistencia de la 
superficie a los distintos medios agresivos.  
5. Estudiar las variaciones del potencial electroquímico local generado por 
heterogeneidades locales existentes en la superficie de la aleación 
(precipitados, gradientes de composición). La formación de estas 
micropilas, pueden constituir la iniciación de picaduras, mecanismo que 
reviste gran importancia ya que supone un lugar de posible nucleación de 
las grietas de fatiga, una de las principales causas de fallo en las industrias 
que hacen uso de estas aleaciones. 
6. Profundizar en el mecanismo de avance de la corrosión que experimentan 
estas aleaciones en medios cloruraros, intentando aclarar los efectos del 
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2. ESTRUCTURA DE LA TESIS 
Una vez establecido el interés y los objetivos del estudio, se presenta a 
continuación una breve descripción de los distintos apartados que configuran esta 
memoria de tesis, para ayudar al seguimiento de la misma.  
En la figura siguiente se pude ver un esquema sencillo donde se especifican cada 
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- Introducción teórica 
El primer capítulo de la tesis consta de una breve introducción al aluminio y su 
comportamiento frente a la corrosión y al desgaste, haciendo una revisión 
bibliográfica de cada uno de estos aspectos.  
- Procedimiento experimental 
Aquí se recoge un resumen de las técnicas empleadas destacando aquellas más 
importantes a la hora de realizar el presente trabajo como es la implantación 
iónica y en la que se basa esta tesis. Se introduce también la metodología seguida 
en cada uno de los ensayos de forma general, siendo indicados aquellos casos 
particulares en las que la metodología difiera de la expuesta en el capítulo 
correspondiente. 
- Análisis e Implantación de las aleaciones  
Comenzando con la preparación superficial de las muestras se ha realizado la 
caracterización microestructural de las aleaciones estudiadas mediantes 
Microscopia óptica y Microscopía electrónica de barrido (SEM). 
Con una inspección directa de las muestras y posteriormente tras distintos 
ataques químicos se ha conseguido revelar las partículas intermetálicas presentes, 
el tamaño de grano y su distribución, tan importantes a la hora de evaluar el 
comportamiento frente a la corrosión. 
Una vez caracterizadas y haciendo uso de la simulación teórica de la implantación 
iónica mediante SRIM y apoyando las conclusiones en la revisión bibliográfica se 
seleccionaron los parámetros idóneos de implantación para ambos elementos (N 
y Mo). Tras ello se realizó la implantación con dichos parámetros analizando  
mediante microscopia los posibles cambios que pudiesen producirse. 
Debido a que las propiedades estudiadas en este trabajo (propiedades tribológicas 
y resistencia a la corrosión) son altamente dependientes de la rugosidad, es 
importante conocer este parámetro. Empleando tanto perfilometría 
interferométrica como perfilometría de contacto se ha realizado el análisis de la 
rugosidad de las distintas aleaciones. Se consigue así saber cómo afecta la  
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implantación a la rugosidad y tenerla en consideración para la comparación de los 
resultados de los posteriores ensayos. 
- Caracterización química y estructural de las capas modificadas 
Tras la implantación se llevó a cabo la caracterización química y estructural de la 
superficie modificada mediante las técnicas de XPS, XRD y GAXRD. 
De este modo, se determinó la composición y profundidad del perfil de 
implantación, así como el efecto del elemento implantado en la formación de las 
capas pasivas que desarrollan en estas aleaciones espontáneamente al aire. 
También se completó la identificación de las partículas intermetálicas y de 
endurecimiento estructural, junto con los nuevos compuestos formados tras la 
implantación.  
- Evaluación del comportamiento tribológico 
Dentro de este apartado, se ha evaluado en primer lugar la influencia del 
elemento implantado en la dureza superficial de la aleación AA7075 en las dos 
condiciones de envejecimiento; y en segundo lugar, su influencia en el 
coeficiente de fricción, velocidad de desgaste y volumen específico de desgaste. 
Cuando se quiere evaluar la dureza en capas de pequeño espesor, como es el caso 
de la implantación iónica, es necesario el uso de técnicas de alta resolución como 
es la nanoindentación que, a pesar de su mayor complejidad, sigue siendo una 
técnica rápida. De este modo, se han realizado ensayos de nanoindentación que 
han permitido evaluar el efecto de la implantación en la dureza y en el módulo 
elástico de la capa más externa de las muestras. 
Por otro lado, los ensayos específicos de desgaste se realizaron en modo punta 
sobre disco rotatorio “Pin-on-Disk” bajo tres condiciones de ensayo:  
- Ensayos de desgaste sin lubricación 
Los ensayos preliminares sobe las aleaciones no implantadas se realizaron, con la 
carga mínima que permite el tribómetro del que se dispone (1N). Bajo esta carga 
se realizaron los ensayos a distintas velocidades de giro y distancias de recorrido 
para seleccionar las condiciones idóneas para ensayar las muestras implantadas. 
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Dado el reducido espesor de las capas modificadas, ninguna de las opciones 
consideradas permitió realizar una evaluación comparativa, por lo que se optó 
por realizar ensayos en condiciones de lubricación. 
- Ensayos de desgaste con lubricante 
La lubricación permite la reducción del desgaste y unas condiciones más 
homogéneas, lo que se traduce en ensayos más reproducibles. Se realizaron 
ensayos en condiciones similares a los anteriores empleando dos lubricantes, 
parafina y etanol. La evaluación comparativa del desgaste entre las aleaciones sin 
implantar y las implantadas con N y Mo se realizó finalmente en parafina. Puesto 
que aún en estas condiciones el volumen desgastado es importante, sólo se pone 
de manifiesto el efecto de la modificación superficial en las muestras con 
tratamiento de endurecimiento estructural T73. 
- Ensayos de desgaste en condiciones de muy baja carga 
Las condiciones empleadas en los ensayos de degaste anteriores demostraron no 
ser adecuadas para evaluar correctamente las propiedades de las capas 
modificadas, ya que en ellas el desgaste intenso es inevitable. Por ello, se 
recurrió a la realización de ensayos microtribológicos. Bajo cargas de pocos mN, 
el desgaste es mínimo y son las propiedades superficiales sean las que dominen el 
comportamiento tribológico. De esta forma se ha evidenciado la importante 
mejora en la resistencia al desgaste de las muestras implantadas con ambos iones 
y en ambas condiciones de envejecimiento (T6 y T73). 
- Ensayos de resistencia a la corrosión 
Como se ha indicado, el estudio del efecto de la implantación de N y Mo en la 
resistencia a la corrosión localizada de la aleación AA7075 forma parte del 
objetivo principal de esta investigación. Para lograr alcanzarlo se emplearán dos 
tipos de ensayos: 
- Ensayos normalizados de inmersión (EXCO) 
Este ensayo permite evaluar la  susceptibilidad a la corrosión por exfoliación de 
las aleaciones de aluminio sometiendo las muestras a un medio agresivo de 
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elevada acidez y alto contenido en cloruros. Se realizaron siguiendo la norma 
ASTM G34, si bien ha sido necesario realizar ciertas modificaciones en su 
desarrollo, debido a las reducidas dimensiones de las piezas y a la pequeña 
profundidad de la capa implantada. Se realiza una comparación entre las muestras 
sin implantar y las implantadas con N y Mo, analizando el efecto de la 
implantación en el inicio del ataque y en la progresión del mismo. 
- Ensayos electroquímicos 
a) Ensayos de polarización potenciodinámica  
Se llevaron a cabo estos ensayos en dos medios de diferente agresividad, 
disolución Na2SO4 y disoluciones con distinta concentración de NaCl, 
comparando el comportamiento de las muestras en estado de recepción e  
implantadas. Se analizó el efecto de la presencia de oxígeno en la disolución. 
b) Espectroscopía de Impedancia electroquímica (EIS) 
Se realizaron medidas de impedancia sobre la superficie de la muestra en el 
potencial de circuito libre antes y después de cada barrido potenciodinámico para 
obtener información de la modificación producida en la superficie. Asimismo, se 
estudió la evolución de la impedancia superficial con el tiempo a lo largo de 72 
horas de inmersión. 
Nota: 
“En lo sucesivo nos referiremos a las aleaciones AA7075-T6 y AA7075-T73 de 
manera abreviada  como T6 y T73 respectivamente. Esta simplificación, 
empleando tan sólo la referencia al tratamiento térmico de endurecimiento 
estructural simplifica notablemente la lectura de la tesis. Para no inducir a 
error, en cada caso se indicará si se está haciendo referencia al tratamiento 
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3. INTRODUCCIÓN 
3.1 ALUMINIO 
Es indudable el gran interés que este metal despierta en distintos sectores 
industriales que lo han llevado a ser el segundo más consumido, tras el hierro. 
Esta demanda creciente, se debe una excelente combinación de propiedades. 
Especialmente destacables resultan las propiedades de resistencia y rigidez 
específicas, derivadas de su baja densidad, similares o incluso superiores a las de 
los aceros. Se aúnan estas características con una buena ductilidad y excelente 
resistencia a la corrosión en la mayoría de los entornos naturales ya que, en 
contacto con el aire, el aluminio se cubre de una película de óxido de aluminio 
(alúmina) que lo protege de la corrosión. 
Además de las propiedades estructurales, el aluminio es ampliamente usado 
debido a su apariencia alta reflexividad a la luz visible, el calor radiante y las 
ondas electromagnéticas, una excelente conductividad eléctrica y térmica y no 
presentar magnetismo. No conviene olvidar tampoco su elevada reciclabilidad 
Se conocen mundialmente más de 300 aleaciones y muchas otras variantes están 
siendo desarrolladas a nivel internacional para nuevas aplicaciones o mejora y 
sustitución de las existentes. Esto hace que el aluminio presente alta versatilidad 
pudiendo desarrollar una amplia gama de propiedades físicas y mecánicas.  
Con el tiempo, el aluminio ha crecido en una gran diversidad de aplicaciones de 
modo que prácticamente todos los aspectos de la vida moderna están directa o 
indirectamente afectados por su uso. Está presente en muchos procesos 
industriales como en aeronáutica, industria aeroespacial, automoción, en la 
industria eléctrica, estructuras metálicas, así como utensilios de la vida cotidiana.  
La producción mundial de aluminio primario ha crecido desde 2 millones de 
toneladas en 1950 a 41 millones de toneladas en 2010, sin olvidar la producción 
secundaria por el reciclaje que se encuentra en torno al 30% de la producción 
primaria. 
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3.1.1 Aleaciones de Aluminio 
Las aleaciones de aluminio tienen como principales elementos de aleación el 
cobre, zinc, manganeso, magnesio o silicio, y forman parte de las llamadas 
aleaciones ligeras. Son aleaciones susceptibles de ser fortalecidas por diversos 
mecanismos, manteniendo una densidad mucho menor que los aceros, pero su 
resistencia a la corrosión disminuye con respecto al aluminio puro, por la 
presencia de segundas fases. El efecto que los principales elementos de aleación 
tienen sobre el aluminio, se recogen en la siguiente tabla. 
Tabla 3.1-1: Principales aleantes utilizados y propiedades 
Zn:  Aumenta la resistencia y la dureza aunque aumenta también la 
posibilidad de corrosión bajo tensión. Combinado con el Mg da lugar a 
una aleación tratable térmicamente. 
Cu: Da lugar a una aleación tratable térmicamente aumentando también la 
resistencia y la dureza. 
Si: Buena resistencia a la corrosión. Combinado con el Mg da lugar a una 
aleación tratable térmicamente. 
Mg: Aumento de la resistencia y a dureza así como su facilidad de soldeo. 
Buen comportamiento frente la corrosión. 
 
La clasificación básica de las aleaciones de aluminio hace referencia al método de 
fabricación, estableciéndose dos grandes categorías: Aleaciones de fundición o 
moldeo y aleaciones de forja.  
- Aleaciones de moldeo. Se utilizan en fundición para la fabricación de piezas 
obtenidas por colada del metal líquido en moldes de arena (colada de arena), en 
moldes de acero o de fundición (colada en coquilla) o por inyección. Mediante 
este procedimiento se fabrican piezas de formas más o menos complejas, como 
picaportes, bloques motores, etc. 
- Aleaciones de forja. Son coladas de fundición en forma de placas que a 
continuación se transforman en semi-productos (chapas, perfiles, etc.) por 
laminación o extrusión.  
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Existen distintas nomenclaturas para su designación siendo el sistema de “The 
Aluminum Association” la más ampliamente reconocida. 
Para las aleaciones de forja, se emplea un sistema de cuatro dígitos para producir 
las distintas familias según su composición siendo el primer digito el que indica el 
aleante mayoritario de la aleación como se refleja en la siguiente tabla y los 
dígitos restantes representan otros elementos aleantes minoritarios también 
presentes [1].  
Tabla 3.1-2: Designación de las aleaciones de aluminio para forja. 




5xxx  Magnesio 
6xxx  Magnesio y Silicio 
7xxx  Cinc 
8xxx Otros elemento como Estaño y Litio 
Las aleaciones de moldeo son descritas por tres dígitos seguidas por un valor 
decimal. Al igual que en las aleaciones de forja, el primer digito identifica el 
aleante principal y los dos dígitos siguientes identifican las aleaciones de cada 
grupo. Para el caso del grupo 1xx.x indican el grado de pureza del aluminio. El 
valor decimal indica la forma en la que se encuentra el producto. 
Tabla 3.1-3: Designación de  las aleaciones de aluminio de moldeo. 
1xx.x  No aleadas, Al >99%. 
2xx.x Cobre 
3xx.x Silicio aunque puede presentar Cu y Mg 
4xx.x Silicio 
5xx.x  Magnesio 
7xx.x  Cinc 
8xx.x Estaño 
9xx.x Otros elementos 
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Muchas de las aleaciones de fundición y forja son susceptibles de endurecimiento 
estructural y reciben el nombre de “tratables térmicamente”, lo que permite 
mejorar sus propiedades o conseguir aquellas que sean lo más adecuadas para su 
aplicación. La baja solubilidad de los elementos de aleación en el aluminio y el 
aumento de ésta con la temperatura es la base para tratamientos de 
endurecimiento estructural, que incluyen una etapa de solubilización, 
hipertemplado y la etapa de maduración o envejecimiento. Por otra parte, un 
gran número de aleaciones forjadas basan sus propiedades en el endurecimiento 
por acritud que adquieren durante su conformación (aleaciones endurecibles por 
deformación), que puede ir asociado a un fortalecimiento estructural posterior. 
Para indicar los diferentes tratamientos que se aplican a las aleaciones de 
aluminio, tanto de forja como de moldeo, se utiliza un sistema de designación 
normalizado (EN-515[2]). Este sistema se basa en la secuencia de tratamientos 
mecánicos y térmicos, o ambos, usados para producir dicho tratamiento. El 
tratamiento básico se designa con una letra mayúscula y la subdivisión se expresa 
con uno o más dígitos que indican la secuencia de tratamientos para producir las 
características finales. Hay que tener en cuenta que las condiciones usadas para 
cada tratamiento, tales como el tiempo o la temperatura pueden ser diferentes 
dependiendo de la aleación. 
A continuación se muestra la designación de los distintos estados de tratamiento 
del aluminio y sus aleaciones: 
F – Bruto de fabricación. Esta designación se aplica a los productos resultantes de 
un proceso de conformado en el cual no se emplea ningún medio de control 
particular de las condiciones térmicas o de la acritud. Para este estado no existe 
especificación alguna de los límites de características mecánicas. 
 O – Recocido. Esta designación se aplica a los productos que son recocidos con 
objeto de conseguir el estado de menor resistencia mecánica y mejorar la 
ductilidad y la estabilidad dimensional. 
H – Acritud. Esta designación se aplica a los productos sometidos a un proceso 
de deformación en frío después del recocido (o después de un conformado en 
caliente), o de la combinación de un proceso de deformación en frío y un 
recocido parcial o de recocido de estabilización, con el fin de obtener las 
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características mecánicas especificadas. La letra H va siempre seguida de, al 
menos, dos cifras; la primera indica el tipo de proceso termomecánico y la 
segunda indica el grado de acritud (una tercera cifra se emplea en algunos casos 
con el fin de identificar técnicas especiales del proceso). 
W - Tratamiento térmico de solución y temple. Esta designación describe un 
estado inestable. Solamente se aplica a aleaciones que maduran espontáneamente 
a temperatura ambiente después del tratamiento de solución y temple.  
T - Tratamiento térmico de endurecimiento estructural para obtener estados 
diferentes de los F, O o H. Esta designación se aplica a los productos tratados 
térmicamente, con o sin acritud suplementaria, para alcanzar un estado estable. 
La “T” va siempre seguida de una o varias cifras que indican la secuencia 
específica de los tratamientos. 
3.1.2  Tratamiento de fortalecimiento estructural 
El endurecimiento estructural, puede definirse como la formación de una nueva 
fase como resultado de la descomposición de una fase inicial sobresaturada, 
producida por un cambio de temperatura. El objetivo de esta precipitación es 
crear en la aleación tratada térmicamente una dispersión fina y densa de 
partículas precipitadas en una matriz de material deformable para que 
obstaculicen el movimiento de las dislocaciones, reforzando la aleación. Este 
tratamiento implica tres etapas: Solubilización, Temple y Envejecimiento. 
El diagrama de fases más 
ampliamente conocido de las 
aleaciones de aluminio es del Al-Cu 
(Duraluminios) sobre el que puede 
describirse el proceso de 
solubilización, hipertemple y 
maduración (figura 3.1 1). Para una 
aleación con un contenido en cobre 
inferior a 5,65%, el aumento de la 
temperatura de la aleación permite 
la solubilización del Cu en la fase  
Figura 3.1-1: Diagrama del tratamiento térmico 
de disolución para los duraluminios (Al-Cu). 
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(1). Mediante enfriamiento rápido (hipertemple (2)) se consigue mantener a 
temperatura ambiente una solución solida sobresatura con microestructura 
metaestable. Posteriormente, la descomposición de esta solución sólida origina la 
formación de finos precipitados coherentes con la matriz, homogéneamente 
dispersos, que son la causa del endurecimiento de la aleación. Esta precipitación 
ocurre  en ocasiones a temperatura ambiente (maduración natural) y en los casos 
que no pueda ocurrir, o quiera acelerarse el proceso, es necesario un 
calentamiento para favorecer la precipitación (maduración artificial). La forma, 
tamaño y composición de los precipitados y, por consiguiente la resistencia y la 
dureza de la aleación, dependen de la composición de la aleación, de la 
temperatura de maduración y del tiempo de mantenimiento a esa temperatura. 
De este modo se puede obtener una distribución y tamaño óptimo con un 
determinado grado de coherencia que maximiza las propiedades mecánicas. Un 
aumento del tiempo de maduración (sobreenvejecimiento o sobremaduración) produce 
un detrimento de estas propiedades aunque permite mejorar otras características 
como es la resistencia a la corrosión gracias al engrosamiento de las partículas de 
fortalecimiento. 
Además de las aleaciones Al-Cu, otras aleaciones  de aluminio son susceptibles 
mejorar sus propiedades mecánicas mediante este mecanismo. Las más 
importantes son: 
Al-Cu-Mg: la presencia de Mg aumenta la precipitación. 
Al-Mg-Si: precipitación de MgSi. 
Al-Zn-Mg: precipitación de MgZn2. 
Al-Zn-Mg-Cu: precipitación de MgZn2y Mg3Zn3Al2. 
Al-Li: precipitación de AI3Li. 
3.1.3 Composición, Microestructura, Tratamiento Térmico y Aplicaciones 
de la serie 7xxx 
La serie 7xxx contiene Zn como principal elemento aleante en cantidades 
comprendidas entre 1-8%. También están presentes otros elementos de aleación 
como el Mg y el Cu (el Cu no está presente en todas las aleaciones de la serie). El 
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Mg da lugar a una aleación susceptible a ser tratada térmicamente permitiendo 
obtener una resistencia mecánica de moderada a alta.  
También presenta una serie de aditivos, elementos en pequeñas cantidades, 
generalmente menos del 1% en peso para mejorar ciertas propiedades como, 
templabilidad, el comportamiento de recristalización y la soldabilidad. Los 
aditivos típicos son Cr, Mn, Zr y Ti. 
Debido a la imposibilidad de eliminar por completo ciertos elementos como el 
Fe o el Si, en el proceso de producción estos elementos aparecen como 
impurezas que también darán lugar a la modificación de la microestructura. 
En la siguiente tabla se muestran los límites de composición para las aleaciones de 
esta serie. 
Tabla 3.1-4 : Composición química de las aleaciones de aluminio de la serie 7xxx y sus límites. 
Composición 
química % 
Zn Mg Cu Fe Cr Si Ti Mn Zr Ni 
Min. 0,8 0,1 0,05 0,1 0,04 0,1 0,03 0,02 0,05 0,1 
Max. 8,7 3,7 2,6 0,7 0,35 0,5 0,15 1,5 0,18 - 
Esta aleación fue desarrollada con el objetivo de mejorar la tenacidad, el 
comportamiento a la fatiga y a la corrosión bajo tensión. Las aleaciones de alta 
resistencia de la serie 7xxx son a menudo utilizadas con tratamientos térmicos de 
envejecimiento hasta alcanzar una condición de sobremaduración que permite 
una mejor combinación de resistencia mecánica, susceptibilidad a la corrosión y 
tenacidad a la fractura. Estas aleaciones se emplean en la industria aeronáutica en 
la fabricación de estructuras primarias, equipamientos móviles y en todas 
aquellas partes sometidas a tensiones elevadas. Por su extraordinaria importancia 
destaca la 7075, que se utiliza para la fabricación de componentes primarios. 
Microestructura de las aleaciones de aluminio 7xxx  
La microestructura de las aleaciones de la serie 7xxx es heterogénea y está 
compuesta por la matriz de Al con la presencia de tres tipos distintos de 
partículas o segundas fases: partículas intermetálicas, dispersoides y partículas de 
fortalecimiento estructural [3]. Esta diferenciación o clasificación se hace en 
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función de las propiedades que cada una de ellas aporta y su presencia va a 
depender del tratamiento térmico que se le aplique. Los más comunes en esta 
aleación, para los distintos tipos de productos son: T6, T73 y T76 para chapas y 
planchas; T6 y T73 para materiales forjados y extruidos. 
- Partículas intermetálicas 
Las partículas intermetálicas están presentes debido a la interacción entre los 
elementos de aleación e impurezas presentes en la aleación durante la colada [4]. 
Las impurezas como el Fe y Si tienden a segregarse en los límites de grano y de 
los brazos dendríticos durante la solidificación, debido a su baja solubilidad en el 
aluminio. En estos sitios, las impurezas toman parte en las reacciones con los 
elementos de aleación (Zn, Mg, Cu) y los aditivos para formar los compuestos 
intermetálicos. 
Estas partículas intermetálicas son generalmente de forma irregular, su tamaño 
está entre 1 y 20 µm y no se encuentran uniformemente distribuidos en toda la 
microestructura. Después de su formación, los compuestos intermetálicos son 
fracturados y alineados a lo largo de la dirección de trabajo para su conformado 
(laminación o extrusión). Además es posible que formen agrupaciones [4] cuya 
presencia en altas densidades está asociado con un alto contenido de Si y Fe [5]. 
En las aleaciones con contenido en Cu, como la AA7075, las referencias 
bibliográficas consultadas muestras los siguientes tipos de compuestos 
intermetálicos [6-10]: 
Al7Cu2Fe,   (AlCu)6(FeCu) o Al23CuFe4,    Mg2Si, Al6Fe, 
Al12(FeMn)3Si,      Al2CuMg,       Al40Cu15Mg25Zn20. 
Los más abundantes son Al7Cu2Fe y Al23CuFe4 aunque dependiendo de la 
aleación puede estar solamente el Al7Cu2Fe en grandes cantidades (AA7050, 
AA7010 y AA7055) [8,9,11]. La estequiometria de estos compuestos  obtenida 
mediante Espectrometría de Energía de Dispersión de rayos X (EDS) es variable 
y depende de la sustitución parcial por otros elementos aleantes presentes [6]. Hay 
que considerar también que la determinación de las cantidades relativas de los 
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distintos elementos viene condicionada por su sensibilidad de la técnica y la zona 
a analizar pudiendo influir en la respuesta la matriz circundante [8]. 
La mayoría de estos compuestos intermetálicos no son solubles durante el 
tratamiento térmico de solución y posterior maduración [4]. En aleaciones como 
AA7075, AA7475 y AA7010 la composición de los intermetálicos ricos en Cu y 
Fe no cambia a pesar de someterlas a diferentes tratamientos [6,12]. Esto se debe a 
la baja solubilidad de Fe en aluminio puro, que se reduce aún más por la 
presencia de los elementos de aleación. Los compuestos intermetálicos ricos en 
Si se pueden disolver durante la homogeneización pero sin embargo estos 
procesos  normalmente no son suficientes para una disolución completa [4]. Para 
otros compuestos intermetálicos como el Al2CuMg y Al40Cu15Mg25Zn20 sí es 
posible su disolución durante el tratamiento térmico de solución pero, debido a 
la elevada temperatura necesaria, esto no ocurre u ocurre parcialmente [8]. 
- Dispersoides 
Los dispersoides se forman a elevada temperatura durante la homogeneización y 
están formados por elementos altamente insolubles en aluminio (Cr, Zr y Mn) 
que reaccionan con  los elementos de aleación [13]. Estos aditivos permiten 
controlar el tamaño de grano y el grado de recristalización de la aleación. Su 
tamaño es menor que el de las partículas intermetálicas, entre 10 nm y 2 µm, y  
se encuentran distribuidos aleatoriamente en la matriz de aluminio [14]. 
Los dispersoides observados en la serie 7xxx incluyen Al3Ti, Al6Mn, Al3Zr y 
Al20Cu2Mn3 
[11,13-16]. Para las aleaciones ricas en Cu y presencia de Zr se 
encuentra el Al3Zr 
[11,15,17] y para aleaciones que presenten Cr como en el caso de 
la aleación AA7075 está presente el Al18Mg3Cr2 
[4]. 
Su composición influye fuertemente en la sensibilidad de templado siendo menor 
en aquellas aleaciones que contienen Zr y más sensibles al templado las que 
presentan Cr [18]. Contrariamente al comportamiento de los compuestos 
intermetálicos, los dispersoides cambian ligeramente su composición durante el 
tratamiento térmico [6 ]. 
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- Partículas de fortalecimiento estructural 
Las partículas de fortalecimiento estructural son finos precipitados producidos 
durante la maduración natural o artificial de la solución sólida supersaturada. Su 
tamaño oscila entre 1 nm y 100 nm [19] existiendo tres tipos diferentes como se 
observa en la siguiente secuencia de precipitación [17,20-22] 
- Zonas Guinier-Preston (GP): pequeños grupos de átomos de soluto 
coherentes con la matriz. 
- Precipitados intermedios: parcialmente coherentes con la matriz  o  .  
- Precipitados de equilibrio: incoherentes con la matriz y de mayor tamaño 
que presentaran estructuras y composición química diferente dependiendo 
de la relación Mg/Zn.  
 
Esquema de precipitación: 
     -   
 -                                                 
 η: MgZn2 
 τ: Mg3Zn3Al2 
Estas partículas confieren la elevada resistencia que presenta la serie 7xxx, en 
particular las zonas GP y los precipitados intermedios [23]. 
Las zonas GP y los precipitados intermedios ( ' o ) presentan una relación 
estequiométrica inferior a la de los precipitados de equilibrio y es dependiente de 
la composición de la aleación [24,25]. Dichas fases se van transformando hasta 
alcanzar la estequiometria de equilibrio dependiendo del grado de 
sobremaduración. La presencia de Cu como elemento aleante no genera la 
aparición de nuevas fases, sino que sustituye al Zn y el Mg en los precipitados de 
fortalecimiento produciendo un aumento de la fracción volumétrica de estos [26]. 
La nucleación de las zonas GP tiene lugar de manera homogénea en la matriz o 
heterogéneamente en las vacantes o dislocaciones. Los precipitados intermedios 
nuclean sobre los lugares que ocupan las zonas GP estables mientras que en otras 
lo hace heterogéneamente sobre defectos de red como en las dislocaciones. La 
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formación de los precipitados estables tiene lugar homogéneamente por toda la 
matriz y en los límites de grano [27,28] generando el agotamiento y las zonas libres 
de precipitados (PFZ: Precipitate Free Zone) en la proximidad de los límites de 
grano [29] lo que condicionara la resistencia a corrosión de la aleación. 
Los tratamientos de fortalecimiento estructural que se presentan en este trabajo 
para la aleación AA7075 son el T6 y el T73 siguiendo la secuencia de 
temperaturas y tiempos que se muestra en la Tabla 3.1-5. 
- T6: Solución, hipertemple y maduración artificial. Esta designación se 
aplica a los productos que no son tratados en frio después de un tratamiento 
térmico de solubilización para las cuales se obtiene una mejora de las 
propiedades mecánicas y/o estabilidad dimensional por el tratamiento 
térmico de precipitación.  
- T7: Solución, hipertemple y sobresaturación o estabilizado. Esta 
designación se aplica a los productos sometidos después de solución y 
temple, a un tratamiento de maduración artificial que les conduce más allá 
del punto de resistencia mecánica máxima con objeto de controlar alguna 
característica significativa tal como mejorar la resistencia a la corrosión bajo 
tensión o corrosión por exfoliación[30]. Es el caso del tratamiento T73, la 
aleación es totalmente sobremadurada para lograr la mejor resistencia a la 
corrosión bajo tensión y que simultáneamente mejora también la resistencia 
a la exfoliación así como estabilidad dimensional. 
Tabla 3.1-5: Tratamientos de térmicos aplicados a la aleación AA7075. 
Denominación Descripción del Tratamiento Térmico 
T6 Solución (470º C 1h) + 24 horas a 120 ºC 
T73 
Solución (470º C 1h) + 7 horas a 107 ºC + 27 horas a 
163 ºC 
Tras la maduración en las condiciones en  las que se obtiene los máximos de 
resistencia (T6 y T651), la microestructura de la aleación AA7075 exhibe 
principalmente precipitados metaestables ' en la matriz y precipitados de 
equilibrio η en los bordes de grano [18,19 Park,31]. Tras los tratamientos térmicos en 
los que se produce una sobremaduración (T73), la microestructura muestra 
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precipitados de equilibrio  tanto en la matriz como en los límites de grano, 
mientras que los precipitados metaestables ' están presentes solamente en 
pequeñas cantidades dependiendo del grado de sobremaduración [1919,32].  
Aplicaciones de la serie 7xxx 
La serie 7xxx es ampliamente utilizada en la industria aeroespacial [33]. En 
particular, la aleación AA7075 se emplea en estructuras donde se requiere alta 
resistencia y moderada tenacidad y adecuada resistencia a la corrosión. Está 
disponible bajo diferentes tratamientos térmicos que incluyen el T6, el T76 y el 
T73. Los sobreenvejecimientos T76 y T73, muestran una mejor resistencia a la 
corrosión bajo tensión y corrosión por exfoliación en comparación con el 
tratamiento térmico T6, tras el cual  se logra la máxima resistencia de la 
aleación.  
Además de la AA7075 y, atendiendo a los requisitos de cada componente de la 
estructura se emplearán distintas aleaciones. Para componentes donde la 
tenacidad a fractura es  un requisito importante del diseño se emplea  la aleación 
AA7475. Aleaciones como la AA7050 AA7150 AA7449 y AA7349 ofrecen alta 
resistencia a tracción, resistencia a la corrosión bajo tensión y alta dureza. Para 
usos donde deban resistirse elevados esfuerzos de compresión se emplean las 
aleaciones como la AA7055 y AA7040. Aleaciones que se presentan bajo 
distintos tratamientos térmicos persiguiendo las características deseadas 
(mecánicas y químicas). 
Existe una elevada tendencia de crecimiento en la utilización de aluminio en la 
industria del automóvil, siendo las de mayor consumo las series 5xxx y 6xxx. Las 
aleaciones de la serie 7xxx son empleadas en menor proporción,  
fundamentalmente en componentes sometidos a grandes esfuerzos,  
especialmente en vehículos deportivos. Destaca también su aplicación en los 
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3.2 CORROSIÓN DEL ALUMINIO Y SUS ALEACIONES 
La corrosión se puede definir como el deterioro de las propiedades de un 
material como puede ser la apariencia o propiedades mecánicas por interacción 
con el  medio que lo rodea, debido a que todo sistema evoluciona hacia un estado 
de equilibrio. 
El aluminio es un metal termodinámicamente reactivo que, cuando entra en 
contacto con el aire, forma espontáneamente por oxidación directa una delgada, 
compacta, amorfa, tenaz y muy estable químicamente. Esta película de óxido 
natural (alúmina, Al2O3) le aporta una alta resistencia a la corrosión y cuando 
dicha capa se daña por la acción de un ambiente agresivo se regenera de forma 
casi inmediata en una amplia variedad de medios.  
En general, se acepta que su espesor puede variar entre 40 y 100 Å, según las 
condiciones de formación. Esta película suele componerse a su vez de dos 
subcapas: una subcapa más compacta y amorfa (capa barrera) más próxima al 
aluminio base (20-25Å), y otra subcapa más externa y permeable de bohemita 
(Al2O3•H2O) o bayerita (Al2O3•3H2O) que crece lentamente en espesor con la 
humedad de la atmósfera [34,35]. 
Las propiedades de esta película natural de óxido dependen de la composición 
química de la aleación, de los tratamientos térmicos aplicados, etc. Esta película 
está muy adherida al aluminio base y es estable químicamente (inerte) en el 
intervalo de pH de 4 a 8,5, presentando también una conductividad electrónica 
muy baja., por lo que se bloquean las reacciones redox. 
La mayor parte de la interpretación de los procesos de corrosión del aluminio se 
realiza en base a las propiedades de estas películas de óxido. Esta película natural 
puede ser considerada como el resultado de un equilibrio dinámico entre fuerzas 
opuestas: las que conducen a la formación de la película y aquellas que tienden a 
romperla. 
Las reacciones que intervienen en la corrosión del aluminio en medio acuoso se 
pueden resumir como sigue: 
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La oxidación del aluminio:                                                      Ec. 3.2-1 
Esta reacción ocurre simultáneamente a la reducción de los iones presentes en 
disolución, capturando los electrones producidos, manteniendo el balance de 
cargas, 
Considerando un medio como el agua, solamente pueden ocurrir las siguientes 
ecuaciones. 
Reducción de protones presentes por la disociación del agua: 
       Ec. 3.2-2 
Reducción de oxígeno disuelto en el agua:  
En medio neutro o alcalino      Ec. 3.2-3 
En medio ácido:       Ec. 3.2-4 
 
Sumando las dos reacciones se obtiene  
    Ec. 3.2-5 
o 
   Ec. 3.2-6 
Así, la corrosión del aluminio da lugar a la formación del hidróxido de aluminio 
 que es insoluble en agua y precipita en forma de gel blanco. Este gel no 
es estable y cristaliza dando lugar a la formación del óxido hidratado o mezcla de 
distintos óxidos con distintas formas alotrópicas de la alúmina 36 (boehmita, 
bayerita e hidrargilita o gibbsita). 
Las condiciones para la estabilidad termodinámica de la película de óxido vienen 
definidas por el diagrama de Pourbaix (figura 3.2-1). 
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Figura 3.2-1: Diagrama de Pourbaix del sistema Al/H2O a 25ºC. 
El diagrama indica que la película de óxidos es estable en un intervalo de pH 
entre 4 -8,5, debido a la hidrargilita ( ), por lo que el aluminio está en 
estado pasivo. Los límites de este intervalo varía con factores como la temperatura (por 
encima de 75ºC es estable la forma Bohemita ( ) con menor intervalo 
de pasividad, las características específicas de la película de óxido  y con la 
presencia de substancias que pueden formar complejos solubles o sales insolubles 
con el aluminio. Más allá de estos límites de pasividad el aluminio se corroe en 
soluciones acuosas porque sus óxidos son solubles en muchos ácidos (formando 
Al3+) o bases, por formación de . También se define una región de 
inmunidad a potenciales muy negativos. 
En el intervalo de estabilidad de la capa de óxido, el proceso de corrosión del 
aluminio se manifiesta habitualmente por la formación aleatoria de picaduras, 
debidas a la rotura localizada de la película pasiva, bien por defectos en la 
formación de la misma, por rotura mecánica o por la acción de iones agresivos, 
fundamentalmente el ión cloruro (Cl–) 
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La reparación de esta capa protectora puede ser instantánea, dependiendo de la 
naturaleza del ambiente y, como se ha visto anteriormente, puede estar 
acompañada bien de la reacción de reducción del oxígeno, o bien de la reacción 
de producción de hidrógeno. 
 
Así, la formación de nuevos óxidos que reparan los defectos de la película 
compiten con los iones agresivos del medio que dificultan el proceso de 
repasivación, promoviendo la formación de picaduras. 
Influencia de los elementos aleantes 
Los elementos de aleación añadidos al aluminio afectan a la resistencia a la 
corrosión de dos formas: Modificando el potencial de disolución (o potencial de 
circuito abierto) de la solución sólida rica en aluminio (matriz), mientras se 
encuentren disueltos en ella, y por la formación de partículas de segundas fases, 
cuando se supere el límite de solubilidad. 
El potencial de disolución de la aleación de aluminio dependerá principalmente 
de la composición de la matriz que constituye la fracción mayoritaria de su 
microstructura. Este potencial no depende significativamente de la presencia de 
segundas fases, si bien éstas, por tener potenciales muy diferentes a los de la 
matriz, pueden ocasionar celdas galvánicas localizadas además de aumentar los 
defectos presentes en la película de alúmina y permitiendo [37]. 
Debido a este último efecto, los elementos aleantes suelen ser perjudiciales para 
la resistencia a la corrosión, pero también hay que considerar la modificación que 
los distintos elementos pueden ejercer en la formación de la capa pasiva. Ciertos 
elementos pueden aumentar las propiedades protectoras de la capa de óxido. Un 
ejemplo es la serie 5xxx que generalmente es tan resistente a la corrosión como 
el aluminio puro y más resistente al agua salina y a algunas disoluciones alcalinas, 
En esta serie, el Mg que permanece en disolución participa en la formación de la  
capa pasiva, quedando constituida por una mezcla de óxidos de estructura 
compatible con la de la alúmina [38]. 
Por otro lado, ciertos elementos como el cobre debilitan las propiedades de la 
capa pasiva en aleaciones de las series 2xxx y 7xxx. El cobre afecta a la 
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resistencia a la corrosión de las aleaciones, tanto porque introduce importantes 
cambios en el potencial de electrodo, y por precipitación de segundas fases. Sin 
embargo, su mayor efecto se debe a la formación de diminutas partículas o 
películas de Cu0 por la reducción de los iones de Cu, sobre la superficie del 
metal. Esta reducción, junto con la mayor eficiencia de las reducciones del O2 y 
H+ en presencia del Cu, aumente la velocidad de corrosión [39]. 
3.2.1 Tipos de Corrosión en el Aluminio y sus Aleaciones 
En el aluminio se pueden distinguir dos tipos de corrosión, la corrosión uniforme 
o generalizada, y la corrosión localizada. El tipo de corrosión predominante 
dependerá de ciertos factores intrínsecos del metal, el medio y las condiciones de 
uso por lo que no existe una corrosión específica para cada aleación. 
La Corrosión uniforme corresponde a un ataque que se extiende en forma 
homogénea sobre toda la superficie metálica y la penetración media es similar en 
todos los puntos del orden del micrómetro produciendo un uniforme y continuo 
descenso del espesor sobre toda la superficie del metal. Tiene lugar en  medios 
ácidos y básicos donde la capa de óxido se disuelve con facilidad (diagrama de 
Porubaix). Hay, sin embargo, excepciones, como es el caso del ácido nítrico 
concentrado, en el que el metal permanece pasivo, y la cinética del proceso es 
controlada por el transporte iónico a través de la capa de óxido. 
Existen distintos tipos de Corrosión Localizada que se pueden distinguir o 
clasificar según los procesos por los cuales esta tiene lugar. 
Corrosión Influenciada por el Medio: 
- Corrosión por picadura: La corrosión por picaduras es uno de los tipos de 
corrosión localizada más comunes y peligrosas, de entre aquellos que se dan en 
medios acuosos neutros y presencia de iones agrasivos como los Cl–. Se 
caracteriza por un ataquelocalizado, con la formación de pequeñas picaduras que 
se observan como pequeños defectos en la película de óxido, cuyo diámetro y 
profundidad dependen de muchos parámetros relacionados con la aleación y el 
medio.  
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La rotura de la capa pasiva genera la aparición de zonas activas en la superficie del 
metal y que va seguida de la formación de una pila electroquímica. El interior de 
la picadura actúa como ánodo, mientras que el cátodo es un área considerable de 
metal pasivado. La diferencia de potencial produce un considerable flujo de 
corriente, y una rápida disolución del ánodo. Por otra parte, el metal pasivado 
que rodea al ánodo, y el carácter activador de los productos de corrosión 
formados en el interior de la picadura, agudizan la tendencia del ataque a 
penetrar en el metal, más que a extenderse a lo largo de la superficie.  
Iniciación: El inicio de las picaduras se produce por la acción de cloruros en 
presencia de oxígeno, de forma que el metal es polarizado a su potencial de 
picadura, en ausencia de oxígeno o de otro reactivo catódico, no se produciría la 
picadura. En la etapa inicial, el ión cloruro (Cl–) es adsorbido en la capa de 
óxido, favorecido por la carga positiva de la superficie oxidada en soluciones 
neutras, y/o se incorpora a la capa de óxido (dependiendo del potencial y de la 
concentración de Cl-) [40]. Este proceso irá seguido por la rotura de la película en 
los puntos débiles, el aluminio se oxida rápidamente y se forman complejos 
clorurados de  [41] o islas de sales (AlCl3·6H2O) que sufran una disolución 
posterior [42]. Estas picaduras pueden ser metaestables, tienen un tamaño muy 
pequeño y son repasivadas en pocos segundos, por lo que se interrumpe su 
crecimiento. Si no se produce la repasivación, y las condiciones en el interior de 
la picadura la mantienen activa, la picadura se denomina picadura estable y entra 
en la etapa de propagación. 
Propagación: Poco después del inicio de las picaduras, estas se propagan de 
acuerdo con las reacciones indicadas previamente (Ec. 3.2-1 y Ec. 3.2-2). Se 
produce la oxidación del aluminio y reducción de O2 o H
+ generando la 
formación de OH– o el consumo de H+ lo que aumenta el pH local.  
La disolución del aluminio por la formación de Al3+ en el fondo de la picadura 
crea un campo eléctrico que desplaza a los iones Cl– hacia la base de la picadura 
neutralizando la disolución y formando cloruros de aluminio.  
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Figura 3.2-2: Mecanismo de la corrosión por picadura en aluminio. 
La hidrólisis del cloruro de aluminio de acuerdo con la reacción:  
  Ec. 3.2-7 
produce la acidificación en el fondo de las picaduras a pH<3 y su propagación. 
Está bien documentado [40] que el producto de la disolución del cloruro metálico 
genera una sal sólida en el fondo de la picadura que la estabiliza. A su vez los 
iones Al3+ difunden hacia el exterior encontrándose con un pH alcalino, debido a 
la reacción catódica, lo que provoca la precipitación del Al(OH)3 que se deposita 
en la entrada de la picadura pudiendo llegar a taponarse. 
- Corrosión en resquicio: Es otro tipo de corrosión condicionado por el medio 
que se produce cuando existen pequeños huecos de difícil acceso para el líquido 
que está cubriendo el material generando oxigenación diferencial. Se suele 
encontrar en superposición de zonas para remachar, atornillar o soldar, zonas 
articuladas y bajo ciertos depósitos como arena o escoria.  
Si se produce una reacción electroquímica en el interior del resquicio la 
composición del líquido cambia y la diferencia de potenciales da lugar a la 
oxidación del aluminio mientras que las zonas que rodean este resquicio se 
producirá la reducción del oxígeno agotándolo y generando un exceso de iones 
Al3+ que producirá la entrada de aniones como el Cl–. El reducido volumen de la 
zona también produce una rápida acidificación del medio acelerando aún más el 
proceso. Este tipo de corrosión no es muy destacada en el aluminio debido a que 
los productos de corrosión actúan como sellante. 
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-Otros tipos de corrosión condicionados por el medio y en los que no se entrará 
en detalle son: La línea de corrosión en agua, producida cuando el aluminio 
está parcialmente sumergido generando diferencia de aireación y concentración 
de especies agresivas por evaporación. La corrosión filiforme, otro tipo de 
corrosión localizada que puede ocurrir en el aluminio recubierto por distintas 
películas protectoras. El metal sufre un ataque superficial que no excede de unas 
pocas decenas de micras. Se desarrolla en forma de filamentos estrechos de 0,1-
0,5 mm de ancho y unos pocos milímetros de largo propagándose por la interfase 
metal-recubrimiento. El inicio siempre tiene lugar en defectos del recubrimiento 
propagándose y generando su hinchazón debido a los productos de corrosión. La 
corrosión microbiológica, se produce por el metabolismo de distintas bacterias, 
modificando la velocidad de corrosión debido a la reducción de oxígeno, la 
aireación diferencial, producción de ácidos orgánicos e inorgánicos o la 
producción de sulfuros que modifican el medio y la estabilidad de la capa de 
óxido. 
Corrosión Influenciada Metalúrgicamente: 
- Corrosión Galvánica: Este tipo de corrosión se presenta cuando dos metales 
con potenciales electroquímicos distintos están en contacto directo o mediante 
piezas metálicas intermedias, como pueden ser tornillos o juntas, y a su vez están 
sumergidos en un electrólito. En estas condiciones el metal más activo se 
corroerá a una velocidad mayor que la experimentaría aislado en dicho medio 
Los principales factores que influyen en la corrosión galvánica son: 
- La naturaleza del electrólito, su conductividad y composición, de la que 
dependerá la resistencia de la pila de corrosión y la intensidad de corrosión. 
- Los fenómenos de polarización anódica o catódica; 
- La relación entre la superficie anódica y catódica, siendo especialmente 
peligrosa la relación: pequeña área anódica y gran superficie catódica. 
- La naturaleza electroquímica de los metales que se encuentran en contacto. 
En la mayoría de los ambientes encontrados en servicio, el aluminio y sus 
aleaciones actúan como los ánodos de la pila galvánica formada con los otros 
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metales, por lo que permiten su protección por ánodos de sacrificio. Tan sólo el 
Mg y Zn son más anódicos.  
La presencia de partículas de otras fases en la aleación también da lugar a este 
tipo de corrosión ya que la diferente naturaleza de las especies y su distinto 
potencial producen el mismo efecto. En ocasiones, la corrosión iniciada en una 
picadura o en la interfase entre la matriz y una partícula intermetálica puede 
propagarse a través de caminos preferenciales que favorezcan la disolución del 
metal. Si éstos coinciden con los límites de grano, se origina la corrosión 
intergranular. 
- Corrosión Intergranular o Intercristalina: El origen de este tipo de 
corrosión radica en la diferencia de potencial electroquímico entre el interior y 
el límite de grano. Esta diferencia suele producirse por la precipitación en el 
límite de grano de precipitados que origina un efecto galvánico con su entorno. 
La corrosión intergranular se produce cuando existen tres condiciones. 
- La presencia de un medio agresivo. 
- La diferencia de potencial entre precipitados y la matriz es del orden de 
100 mV. 
- Existencia de una precipitación continúa de partículas intermetálicas, de 
modo que se pueda propagar dicha corrosión. 
En el caso de las aleaciones de aluminio de endurecimiento estructural, la 
precipitación de las partículas de endurecimiento puede tener lugar en los límites 
de grano. Como se ha comentado anteriormente, esta precipitación produce un 
empobrecimiento de los elementos de aleación del precipitado en su vecindad 
generando la zona libre de precipitados. De ser así, podría producirse este tipo 
de corrosión intergranular, ya que se ha determinado que el potencial de 
disolución de las partículas intermetálicas con respecto al de la matriz que las 
rodea puede ser [3,43]: 
- Menor que la correspondiente a la solución sólida. Por ejemplo: Al3Fe, 
Al2Cu son catódicas con respecto a la solución sólida, y  el efecto galvánico 
asociado acelera la disolución de la matriz circundante. 
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- Mayor que la correspondiente a la solución sólida (MgZn2, Al3Mg2 y 
Mg2Si). Son Anódicas con respecto a la solución sólida, por lo que se 
produce la disolución preferencial de dichas partículas. 
Tabla 3.2-1: Potenciales de disolución de las distintas soluciones sólidas y  partículas 











Figura 3.2-3: Precipitación en los límites de grano de la aleación AA2024 con 4% de Cu 
donde se observa los distintos potenciales, matriz, partículas intermetálicas y la zona agotada o 
zona libre de precipitados (PFZ). 
Solución Sólida  Potencial (mV SCE) Fase intermetálica  
 -170  Si  
 -430  Al3Ni  
 -470  Al3Fe  
Al–4Cu  -610   
 -640  Al2Cu  
Al–1Mn  -650   
1050A  -750   
 -760  Al6Mn  
Al–3Mg  -780   
Al–5Mg  -790   
Al–1Zn  -850   
 -910  Al2CuMg  
 -960  MgZn2  
Al–5Zn  -970   
 -1150  Al3Mg2 
 -1190  Mg2Si  
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En la figura3.3-3 se presenta un esquema del efecto de la zona agotada, la 
precipitación de las partículas en los límites de grano y los correspondientes 
potenciales de disolución. Estos potenciales vienen recogidos también en la 
Tabla 3.2-1 permitiendo la comparación entre las diferentes partículas 
intermetálicas y el correspondiente a de las aleaciones. 
-Corrosión por Exfoliación: Es un tipo de corrosión intergranular característica 
de los materiales de laminación o extrusión, en los que los granos están 
marcadamente deformados en la dirección de trabajado. Por lo que el avance  
subsuperficial de la corrosión se realiza a lo largo de los límites de grano, en 
planos paralelos a la superficie. Entre estos planos quedaran delgadas capas de 
material no atacado que gradualmente es empujado por los productos de 
corrosión generados formando zonas hinchadas en el material. Este tipo de 
corrosión es característico de las series 2xxx, 5xxx y 7xxx en las cuales están 
presentes partículas de endurecimiento estructural catódicas con respecto a la 
solución sólida y las zonas de agotamiento en los límites de grano. 
Degradación asistida mecánicamente 
- Erosión: En ambientes corrosivos, tales como agua, las aleaciones de aluminio 
tienen alta resistencia a la corrosión, pero la existencia de un medio mecánico, 
como puede ser un flujo continuo del medio con partículas en suspensión puede 
producir la rotura de la película protectora generando el adelgazamiento y 
deterioro de la aleación. De modo similar, la cavitación también puede producir 
el deterioro de la superficie cuando la presión hidrodinámica excede a la presión 
de vapor del líquido en contacto. 
- Corrosión por Fretting: Es un proceso combinado de desgaste y corrosión 
(tribocorrosión) en el que se elimina material de la superficie de contacto por un 
pequeño movimiento de oscilación entre dos superficies en contacto. De este 
modo, se genera un ciclo de eliminación la capa protectora de óxido y su 
regeneración. Los factores que afectan a fretting son: carga aplicada, amplitud, 
frecuencia número de ciclos, humedad relativa, y temperatura. 
- Fatiga por corrosión: la resistencia a la fatiga de las aleaciones de aluminio son 
más bajos cuando se someten a ambientes corrosivos como el agua de mar y otras 
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soluciones salinas, sobre todo cuando se aplican tensiones bajas durante largos 
periodos. Tales ambientes corrosivos afectan en menor medida a las aleaciones 
más resistentes a la corrosión, como aleaciones de la serie 5xxx y 6xxx, siendo 
más destacada en las menos resistentes como las series 2xxx y 7xxx. En contraste 
con SCC, sin embargo, la fatiga por corrosión no está afectadada 
apreciablemente por la dirección del ensayo con respecto a la dirección de 
laminado, forjado o extrusión, ya que la fractura que resulta de este tipo de 
ataque es predominantemente transgranular. 
Agrietamiento influenciado por el medio: 
- Corrosión bajo tensión: Este tipo de corrosión se puede producir cuando entra 
en juego la acción simultánea de una tensión mecánica y un medio corrosivo. En 
estas condiciones, el sólido se fractura a valores de tensión muy inferiores a los 
de diseño. Es característica de las aleaciones de la serie 2xxx y 7xxx y algunas 
aleaciones de la serie 5xxx con elevado contenido en Mg. 
A veces es considerado un caso especial de corrosión intercristalina en la que la 
tensión mecánica acelera su propagación a lo largo de los límites de grano. Sin 
embargo, debido a aleaciones como la serie 6xxx que no son susceptibles a la 
corrosión intercristalina pero sí a la corrosión bajo tensión, este mecanismo de 
propagación no es adecuado. Los mecanismos de propagación se basan en la 
diferenciación anódica del vértice de la fractura con su ataque preferencial y a la 
fragilización por hidrógeno. 
- Fragilización por hidrógeno: la fragilización por hidrógeno es una forma de 
fallo asistido por el medio que se produce a partir de la acción combinada del 
hidrógeno y la tensión residual o esfuerzo aplicado. En las aleaciones de aluminio 
pueden causar el agrietamiento intergranular o transgranular o la formación de 
ampollas. El hidrógeno difunde en la red del aluminio y se acumula en defectos 
internos (por ejemplo, durante el recocido en atmosfera de aire). En ausencia de 
humedad, el hidrógeno no es perjudicial, sin embargo, con la adición de vapor de 
agua, el crecimiento de grieta aumenta drásticamente. 
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3.2.2 Tipos de corrosión presentes en las aleaciones 7xxx 
Debido a la presencia de las partículas intermetálicas en estas aleaciones 
predomina la corrosión galvánica siendo las zonas donde se encuentran 
responsables del inicio de la corrosión por picadura [44-46]. La diferencia de 
potencial entre las partículas intermetálicas y la matriz es la responsable de la 
disolución local. Esta disolución se produce en la interfase matriz-partícula por la 
rotura de la capa pasiva viéndose favorecida por los defectos que pueda presentar 
[43].  
Las partículas como el Al7Cu2Fe y (Al,Cu)6(Fe,Cu) actúan como cátodos por lo 
que permanecen sustancialmente inalterados pero causan la disolución de la 
matriz circundante que actuaría como ánodo [8,44] mientras se mantenga el 
contacto eléctrico entre ambas partes.  
Este ataque localizado en la matriz se produce en un radio de aproximadamente 5 
veces el diámetro de las partículas intermetálicas [44]. Debido a ello en las zonas 
en las que se encuentran agrupaciones de partículas se generan grandes picaduras 
[44,47]. La corriente galvánica producida por estos procesos depende de la relación 
de superficies de ambas zonas (cátodo y ánodo) y los límites de densidad de 
corriente [48]. Debido a que la superficie de las partículas es pequeña con respecto 
a la superficie de la matriz, la relación de áreas cátodo/ánodo es pequeña y por 
ello la densidad de corriente asociada al acoplamiento es determinada por el 
límite de corriente catódica [48]. 
En el caso de las partículas que presenten elementos menos nobles que el Al 
como las Al2CuMg, su comportamiento será anódico produciendo, por tanto, el 
ataque de la propia partícula. Sin embargo, dependiendo del tiempo de 
exposición al medio agresivo y la consecuente desaleación, este tipo de partículas 
se convierten en catódicas [3,49,50]. Este comportamiento se explica mediante dos 
mecanismos: por la oxidación preferente de Mg y Al y enriquecimiento en Cu en 
la superficie de las partículas intermetálicas, o por la disolución de las partículas 
seguido por la redeposición de Cu en su la proximidad [51,52].  
Además de este tipo de ataque, las aleaciones de la serie 7xxx son susceptibles a 
distintos tipos de ataque localizado como la corrosión intergranular o la 
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exfoliación que, como se ha comentado anteriormente, van a depender de las 
presencia de partículas de fortalecimiento estructural en los límites de grano, 
existencia de PFZ y la segregación de átomos de soluto hacia los límites de grano. 
Las partículas de fortalecimiento estructural, MgZn2, también son anódicas con 
respecto a la matriz y por tanto sufrirán una corrosión selectiva [53,54,55]. La 
precipitación de estas partículas en los límites de grano durante la maduración 
provoca que este sea más anódico y pueda sufrir un ataque localizado en estas 
zonas (ataque intergranular). Cuando estas partículas son de pequeño tamaño y la 
separación entre ellas también lo es, se genera una elevada susceptibilidad a la 
corrosión intergranular, como ocurre en las aleaciones sometidas a tratamientos 
de maduración específicos para lograr máximos de resistencia, por ejemplo, T6 
[12]. En las aleaciones sobremaduradas (tratamiento T73) el tamaño de estas 
partículas y el espaciado entre ellas es mayor, por lo que la resistencia a la 
corrosión intergranular, y por tanto a la exfoliación, se mejora [12]. 
El problema de la precipitación de las partículas de fortalecimiento en los límites 
de grano se ve agravado por la presencia de la PFZ que posee distinta 
composición química por la difusión y agotamiento de los elementos aleantes (Zn 
y Mg) y por tanto presentará un comportamiento electroquímico distinto al de la 
matriz, afectando el ataque localizado [27,54,56].  
Sin embargo el efecto de la composición y el tamaño de la PFZ en la corrosión 
intergranular de las aleaciones 7xxx no está claro. Un ejemplo de ello es la 
aleación AA7150 en la que se observa un significativo agotamiento de Mg, Zn y 
Cu en el PFZ, pero su composición no cambia en distintos tratamientos térmicos 
como el T6 y el T73 [53]. En el caso de la aleación AA7075 el ancho de la PFZ se 
incrementa ligeramente durante la sobremaduración [12]. 
Por lo anteriormente expuesto, se demuestra que en los límites de grano y en sus 
alrededores es donde se concentra el ataque preferencial y en el caso de 
aleaciones que  presentan granos elongados por el conformado se puede producir 
la corrosión por exfoliación. Las aleaciones de la serie 7xxx por ello presentan 
una elevada susceptibilidad a este tipo de corrosión [57]. Las zonas anódicas que se 
concentran en los límites de grano sufren oxidación y las fuerzas generadas por 
los voluminosos productos de corrosión generados producen el abombamiento 
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de la superficie y el desprendimiento de finas capas de material no atacado [57,58]. 
La existencia de compuestos intermetálicos ricos en Fe-Cu a lo largo de estas 
zonas anódicas contribuye a este tipo de ataque por exfoliación. 
3.2.3 Protección frente a la corrosión de las aleaciones de aluminio 
Como se ha introducido anteriormente, las aleaciones de aluminio son 
susceptibles a distintos tipos de corrosión ante la acción de distintos medios, 
como ambientes marinos, medios ácidos o alcalinos. Las características de este 
ataque, vendrán también condicionadas por los distintos elementos  de aleación y 
la microestructura de las aleaciones. Por consiguiente, y a consecuencia de los 
problemas generados por disminución de propiedades mecánicas, se hace 
necesario aplicar distintas medidas de protección contra la corrosión. . 
Un primer paso para una correcta estrategia contra la corrosión, es realizar la 
adecuada selección de la aleación y del tratamiento térmico, no sólo teniendo en 
cuenta las condiciones de resistencia, conformabilidad y soldabilidad, sino 
también la resistencia al medio en el que va a ser empleada.  
En general, las aleaciones de aluminio-magnesio (5xxx) son las que tienen mejor 
resistencia a la corrosión, seguidas por la serie 1xxx, las de aluminio-manganeso 
(3xxx), y las de aluminio-magnesio-silicio (6xxx), en ese orden y con tan sólo 
pequeñas diferencias. En muchos casos, por ejemplo en construcción, se pintan o 
anodizan sólo por cuestiones estéticas ya que su resistencia a la oxidación 
superficial es buena y su deterioro no afecta a la solidez de los componentes. 
Las aleaciones que contienen Cu, como las aluminio-cobre-magnesio (2xxx) y las 
de media y alta resistencia aluminio-zinc-magnesio-cobre (7xxx) suelen ir 
habitualmente protegidas, mediante distintos sistemas de recubrimiento. 
La importancia que reviste la condición de endurecimiento ya ha sido apuntada 
anteriormente. Algunos ejemplos son: la condición H116 de las aleaciones 5083, 
5086 y 5456 ofrecen mayor resistencia a la corrosión intergranular y por 
exfoliación. En las aleaciones de la serie  7xxx las condiciones  T7x garantizan 
mayor resistencia a la corrosión bajo tensión (SCC), por ejemplo, la T73 y T76, 
en la 7075.  
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Un segundo paso, será realizar un adecuado diseño del equipo, ya que éste puede 
tener una importante influencia en ciertas condiciones físicas y químicas del 
ambiente (temperatura, presencia de contaminantes, aireación diferencial, 
combinación de metales, intersticios…) que condicionan el proceso de 
corrosión. 
Un método de protección empleado fundamentalmente en estructuras 
enterradas es la protección catódica. Mediante la aplicación de una corriente 
continua polarizar las zonas catódicas hasta el potencial de las anódicas, logrando 
así una superficie equipotencial. Esta corriente puede aplicarse mediante  
corriente impresa o mediante ánodos de sacrificio.  Sin embargo, en el caso del 
aluminio y sus aleaciones, su aplicación es más complicada ya que el potencial de 
circuito abierto es próximo a -800 mV SCE lo que permite la reducción de 
protones aumentando la basicidad del medio y la disolución de la película pasiva 
(corrosión catódica del aluminio). De esta forma, se ha de emplear una aleación 
que aporte un potencial entre -830 hasta -1130 mV SCE evitando riesgo de 
descender demasiado y se encuentre por debajo del intervalo de estabilidad del 
agua [59]. Debido a esto no se puede emplear Mg como como ánodo y se emplea 
Zn o aleaciones de Al llamadas Hydral® que contienen pequeñas cantidades de In 
o Sn. 
Los métodos más habitualmente empleados para proteger a las aleaciones de 
aluminio frente a la corrosión pueden clasificarse en dos grandes grupos en 
función de su actuación: 
1. Modificacón de las propiedades del medio: empleo de  agentes inhibidores. 
Los inhibidores de la corrosión se basan en distintos mecanismos como el 
ajuste del pH, formación de compuestos insolubles de aluminio, formación de 
una capa adsorbida a la superficie (cromatos, molibdatos, vanadatos, arseniatos o 
fosfatos) o la formación de películas orgánicas como anidas o sulfamatos que 
crean un enlace covalente con el metal [60,61]. El inhibidor más efectivo de la 
corrosión es el cromo hexavalente (Cr6+) pero ve su uso limitado debido a los 
efectos carcinogénicos que presenta. Los sustitutos más prometedores del 
cromo en la inhibición de la corrosión del aluminio son los elementos 
pertenecientes a las “tierras raras”, especialmente el Ce [62,63]. Para el caso del Ce 
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la inhibición envuelve la reducción de la velocidad de reducción de oxigeno por 
precipitación del hidróxido de Ce (Ce[OH]3) en regiones de elevado pH 
[62].  
2. Aplicación de recubrimientos, que habitualmente se clasifican en recubrimientos 
inorgánicos, orgánicos y metálicos. 
 2.1 Los recubrimientos inorgánicos son producidos principalmente mediante 
tratamientos químicos, aunque también se engloban en este apartado los 
recubrimientos de anodizado y electrodepósitos.  
Entre ellos, uno de los métodos de protección más empleados se consigue 
mediante el anodizado de la superficie, generando capas de óxido 
electroquímicamente en baños ácidos (H2SO4, H3PO4, H2CrO4, H3BO3) donde 
el Al actúa como ánodo. Se caracterizan por una estructura de doble capa 
compuesta por una delgada barrera no porosa bajo una capa porosa de mayor 
espesor, ambas formadas por -Al2O3 anhidro y estructuras de diferentes 
números de coordinación dependiendo del medio empleado. Su estructura 
consta de celdas hexagonales con poros interiores [64]. El espesor de la capa 
obtenida mediante este método va a depender del potencial aplicado y 
normalmente es de unos pocos micrómetros. Los poros pueden ser sellados por 
tratamientos posteriores aunque el uso de películas no selladas permite una 
mejor adherencia de capas posteriores.  
Otros recubrimientos anódicos se basan en los anteriores, como la Deposición 
Anódica Spark, donde al aluminio es recubierto por una capa de sílice y alúmina 
de color verde-gris sometiendo el aluminio a una disolución de silicato potásico y 
condiciones de alto voltaje y corriente controlada [65]. Incluso dentro de este 
método existen variantes mediante la adición de ácidos carboxílicos, compuestos 
de vanadio o resinas de tetrafluoroetileno para modificar la capa protectora. 
El recubrimiento de Bohemita ( -AlOOH) se trata de un óxido natural 
generado mediante la reacción del aluminio con agua a una temperatura superior 
a 75ºC de acuerdo con la reacción . Dependiendo del 
modo de obtención (temperatura, basicidad del medio y aditivos añadidos al 
medio) se puede mejorar las características de la capa. El espesor de las capas 
obtenidas mediante este mecanismo es del orden de 1-2 µm y presentan buen 
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comportamiento, a pesar de ello, el empleo de este tipo de protección no está 
demasiado extendido debido al coste y el tiempo de tratamiento necesario. 
Los tratamientos de conversión química generan un compleja capa de óxido de 
espesores comprendidos entre 0,05-0,15 µm. La formación de estas capas de 
óxido es obtenida electroquímicamente usando baños ácidos de cromatos (o 
fosfatos) [66]. Son principalmente usados como base adherente para pinturas, lacas 
y adhesivos. Además la incorporación de compuestos de cromo a la película de 
óxido le confiere una buena inhibición de la corrosión. El problema de este 
tratamiento es el empleo de Cr [VI] que lleva asociado una elevada 
contaminación medioambiental y por ellos se ha estimulado el desarrollo de 
tratamientos alternativos a los recubrimientos de conversión de cromato y ácido 
crómico [67]. 
Como alternativa a la conversión de cromatos se han empleado otros aniones de 
la forma MeO4-n (análogos al cromato) como los fosfatos, vanadatos o 
molibdatos que también son inhibidores de la corrosión [68]. 
Los sistemas sol-gel permiten la formación de películas de óxido en diferentes 
sustratos metálicos. Para ello se emplea una amplia variedad de alcóxidos 
metálicos o sales que pueden ser usadas como precursores. El revestimiento se 
somete a hidrólisis y condensación para formar una estructura de óxido continua 
durante la deposición generando una capa de óxido químicamente inerte y de 
elevada adherencia. Además es posible depositar películas delgadas de espesor 
submicrométrico o apilar sucesivas capas para obtener un mayor espesor. Para 
mejorar la protección aportada por este tipo de recubrimientos es posible añadir 
iones dopantes así como inhibidores de la corrosión tanto orgánicos como 
inorgánicos permitiendo aumentar su carácter protector y la versatilidad del 
método [69]. La incorporación de compuestos de Ce, molibdatos, vanadatos, 
fosfatos, triazoles y tiazoles han sido ampliamente estudiados en los últimos años 
[70]. 
Existe un gran número de técnicas de deposición química o física que permite 
obtener diferentes recubrimientos y cuyas propiedades dependerán de los 
parámetros del proceso de deposición [71]. Mediante estas técnicas se obtiene 
buena adhesión y una matriz reticulada que puede estar unida covalentemente a 
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la superficie del sustrato72. En recubrimientos de espesores de 1-5 µm se obtiene 
muy buenos resultados, comparables a capas de conversión de cromatos.   
Un ejemplo de ello son las capas conocidas como Diamond-Like Carbon (DLC). Se 
trata de un recubrimiento de carbono tipo diamante obtenido por bombardeo 
iónico de gases hidrocarbonados de bajo peso molecular sobre el sustrato [73,74], 
mostrando muy buenos resultados en ambientes agresivos [75, 76].   
Se han aplicado también al aluminio mediante técnicas de deposición películas 
protectoras como de óxidos TiO2, Ta2O, ZrO2 
[77] y nitruros TiN, AlN y CrN [71] 
aunque estas técnicas presentan el inconveniente de elevadas temperaturas y la 
necesidad de precursores. 
2.2.- Recubrimientos orgánicos: no provocan modificaciones superficiales del 
sustrato y uno de los atractivos que muestran es su bajo coste. Su objetivo es 
constituir una barrera aislante entre el sustrato y el medio que lo rodea, 
mediante diferentes mecanismos, minimizando y retardando el deterioro 
ocasionado por el medio en el que se encuentra expuesto.  
Existen diferentes técnicas para la incorporación de recubrimientos orgánicos o 
poliméricos [78]. La mayoría de los recubrimientos orgánicos como barnices, 
pinturas etc., pueden ser aplicados usando técnicas tradicionales o 
electrostáticas. Para obtener buena adherencia es necesaria la preparación de la 
superficie mediante la formación de una capa base o la aplicación de 
imprimación.  
Otro método de aplicación es la electrodeposición de resinas orgánicas que 
presenta la ventaja de generar una película de espesor controlado (del orden de 
mm) con buena adhesión. Se suele aplicar mediante deposición catódica para 
evitar la oxidación de la resina y la disolución del metal. Se han aplicado 
recubrimientos acrílicos, resinas epoxídicas, poliuretanos, poliamidas y 
poliésteres aunque la mayoría son usados como imprimaciones debido a su débil 
resistencia a la intemperie [79].  
2.3.- Recubrimientos metálicos: normalmente modifican las propiedades 
superficiales del material sobre el cual se depositan, con objeto de mejorar la 
resistencia a la corrosión de la superficie por diferentes mecanismos. Estos 
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recubrimientos se clasifican a su vez en: a) metal más noble que el sustrato, y b) 
metal más activo que el sustrato, suministrando a éste protección catódica. 
Otro método de protección es el Cladding (revestimiento). Consiste en 
recubrir  la aleación con otra de mayor resistencia a la corrosión. Se obtiene por 
laminación en caliente poniendo a uno o ambos lados placas de una aleación 
protectora cuyo espesor que normalmente se encuentra entre el 2 y el 5% del 
total. Las aleaciones empleadas para este fin son la AA1050A y la AA7072. Un 
ejemplo de este tipo de aleaciones son las conocidas como Alclad® donde 
aleaciones de la serie 2xxx son recubiertas con la AA1050. Cabe destacar que en 
presencia de recubrimientos no continuos permanece el efecto protector y por 
tanto zonas donde se haya podido eliminar localmente el revestimiento por 
soldadura, mecanizado, remachado etc., no sufren corrosión.  
Otra forma de aplicar la protección es mediante fusión superficial realizando el 
aporte de la aleación de revestimiento mediante finas partículas que después de 
dicha fusión quedaran formando parte de la capa protectora. Este tipo de 
protecciones ha tomado gran atención en los últimos años usando para ello 
distintos tipos de partículas y generando por tanto diferentes tipos superficies 
protectoras que incluso mejoraran las características tribológicas [80]. 
Recubrimiento de Zinc: Las aplicación de los revestimientos metálicos indicadas 
no permite proteger formas intrincadas como perfiles, o tubos, por ello existen 
la posibilidad de realizar recubrimientos de Zn mediante deposición química o 
protección térmica: 
- En la deposición química de zinc, este es depositado sobre el aluminio a partir 
de soluciones alcalinas de zinc. Una vez depositado es necesario calentar durante 
varias horas a 400 – 500ºC para permitir la difusión de Zn consiguiendo un 
contenido medio del 1% sobre una profundidad de 50µm. 
- La proyección térmica por su parte tiene menor aplicación por la gran 
porosidad que presenta solo presentan aplicaciones puntuales81. 
En esta investigación se propone la técnica de implantación iónica como un 
método para mejorar también el comportamiento de las aleaciones de aluminio 
frente a la corrosión. Como ya se ha comentado, este método presenta ventajas 
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frente a otros métodos de modificación superficial, como el control del proceso 
de implantación, las bajas temperaturas a las que se realiza, la ausencia de una 
interfase ya que no se crea un recubrimiento, sino una modificación de la 
superficie más externa y la prácticamente nula modificación de las dimensiones 
de la muestra. Se han demostrado los efectos beneficiosos que sobre la  
resistencia a la corrosión del aluminio y sus aleaciones ejerce la implantación de 
diferentes iones metálicos como: Si, Ti, Cr, Ta, Hf, W, Mo, Ni, Nb y Zr [89], así 
como de elementos no metálicos: N [89] y C [82] e incluso compuestos orgánicos 
como el CH4
[83]. De forma general, se puede decir que los efectos beneficiosos 
son más destacados en el aluminio puro [84-86] mientras que en sus aleaciones 
existe controversia sobre los resultados [84, 87,88].  
En el caso de la implantación de N se obtiene una mejora de la resistencia a la 
corrosión en disoluciones cloruradas, tanto en aluminio puro como en sus  
aleaciones [89-91]. Su efecto beneficioso es atribuido a la presencia de nitruros de 
aluminio (AlN) en la superficie [89] y va a depender de la dosis de implantación [92] 
ya que se requiere el establecimiento de la capa continua rica en AlN para inducir 
tal mejora [90] y alcanzada cierta dosis  de saturación pueden formarse otras 
especies [93]. 
Con respecto a la implantación de Mo, existen algunas referencias bibliográficas 
que indican una mejora sustancial en la resistencia a la corrosión por picaduras 
del aluminio puro en soluciones cloruradas [85,97].  
La justificación del efecto de este y otros iones implantados en el aumento o 
disminución del potencial de picadura del aluminio ha sido propuesto por 
McCafferty et al. [89] se basa en su contribución sobre el punto isoeléctrico del 
óxido que se forma en la superficie de la aleación binaria originada tras la 
implantación. Así, elementos como el Mo, Ta, Cr y Zr, cuyos óxidos presentan 
un punto isoeléctrico menor que el del Al2O3, conllevan un incremento en el 
potencial de picadura mientras que, elementos como el Zn o Li que poseen 
óxidos con un punto isolectrónico mayor que el del Al2O3  disminuyen el 
potencial de picadura. Según el modelo que ellos proponen el ion implantado 
modifica la carga superficial del óxido que se forma en la aleación binaria 
obtenida tras la implantación. Así, en el caso de la implantación de Mo como 
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consecuencia de la carga negativa que se establece en la superficie del óxido se 
reduce la adsorción de los aniones retrasando la rotura de la pasividad a 
potenciales más positivos. 
 
3.3 PROPIEDADES TRIBOLÓGICAS DEL ALUMINIO Y SUS ALEACIONES  
El aluminio y sus aleaciones son materiales de elevada ductilidad por lo que al 
someterlos a deslizamiento producen una gran deformación plástica de la 
superficie lo que se traduce en un desgaste severo [98]. A pesar del gran número 
de estudios realizados, no está claro qué aleación de aluminio podría ofrecer el 
mejor comportamiento al desgaste. Las propiedades de desgaste no solamente 
dependen de la dureza inicial de la aleación. La severa deformación plástica que 
se produce en la superficie también condiciona sus propiedades pudiendo 
obtener mejor comportamiento para aquellas aleaciones endurecibles por 
deformación. 
Aun teniendo un amplio abanico de aleaciones, en la mayoría de aplicaciones 
industriales donde se necesite un buen comportamiento tribológico siempre es 
necesario el uso de recubrimientos o superficies de deslizamiento de otro 
material con mejores propiedades, y así como el uso de lubricación.  
Hay que tener en cuenta también que el aluminio presenta fuertes interacciones 
adhesivas cuando se enfrenta, entre otros, a materiales férreos incluso en 
condiciones de baja lubricación [99]. Debido a esto se puede generar una capa 
superficial por mezcla mecánica en la superficie del aluminio, resultado de la 
interacción de los dos materiales puestos en contacto y el medio (generalmente 
oxígeno). Esta capa externa está condicionada por la composición de la aleación y 
afecta al comportamiento tribológico y dependiendo de sus características, su 
efecto puede ser beneficioso o no [100]. 
Al seleccionar un par tribológico nos interesa que el desgaste obtenido sea bajo. 
Las aleaciones de aluminio presentan diferentes tipos de desgaste que pueden ser 
clasificados como leves y severos. El desgaste severo implica un daño enorme de la 
superficie y la transferencia de material a gran escala en la superficie de contacto. 
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El desgaste leve en general se obtiene cuando se aplican cargas y velocidades de 
deslizamiento bajas. En este tipo de desgaste el daño de la superficie es menos 
extenso y las superficies desgastadas generalmente están cubiertas por capas 
tribológicas que reducen el desgaste. Cuando se supera un cierto nivel de carga 
se produce la transición de un tipo de desgaste a otro de forma abrupta [101]. Esta 
carga crítica va a depender de las propiedades del material sometido a desgaste, 
de las propiedades mecánicas y térmicas de la superficie de contacto así como de 
los elementos aleantes. En cuanto a la velocidad de deslizamiento, un aumento 
de ésta va a producir inicialmente un descenso de la tasa de desgaste hasta cierto 
punto en el que comienza a aumentar seguido por la transición a desgaste severo 
[102]. 
Estos cambios en el comportamiento de desgaste hacen importante conocer cuál 
será el mecanismo que va a sufrir la aleación de interés dependiendo de las 
condiciones de trabajo y por ello existen mapas de desgaste que ofrecen 
información del comportamiento del aluminio en función de la presión y 
velocidad normalizada [103-105] permitiendo predecir su resultado bajo un conjunto 
dado de condiciones. En la figura siguiente se representa el mapa de desgaste 
propuesto por Y. Liu, et al. [105]. Los mecanismos incluidos en estos mapas son: 
desgaste dominado por oxidación, desgaste por delaminación, desgaste severo 
por deformación plástica, desgaste por adhesión y el gripado o agarrotamiento. 
La presión y velocidad normalizadas vienen dadas por las expresiones siguientes.  
Presión normalizada   
Velocidad normalizada    
Donde F la carga aplicada (N),  el área nominal de contacto (m2),  la dureza 
del metal (N/m2),  la velocidad de deslizamiento (m/s),  el radio del área 
nominal de contacto (m) y  la difusividad térmica (m2/s). 
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Figura 3.3-1: Mapa de los mecanismos de desgaste del aluminio. Los datos mostrados 
representan la velocidad de desgaste normalizada  siendo W la tasa de desgaste en 
m3·m-1 y An es el área nominal de contacto. 
Estos mapas sin embargo no tienen en cuenta la aleación en cuestión. Como se ha 
indicado antes, aunque la resistencia a desgaste de los metales generalmente se 
correlaciona con su dureza no está clara su relación cuando comparamos 
aleaciones de aluminio con distinta composición química o con diferente proceso 
de obtención o tratamiento térmico [106]. El comportamiento al desgaste podría 
estar más afectado por las características de los materiales, que son responsables 
de comportamiento a fatiga, que de la resistencia a tracción y su dureza. 
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3.3.1 Protección frente al desgaste de las aleaciones de aluminio 
Para la mejora de las propiedades tribológicas de las aleaciones de aluminio se 
han aplicado diferentes técnicas entre las que se encuentra las anteriormente 
mencionadas en la protección frente a la corrosión. De los tratamientos 
superficiales del aluminio frente a la corrosión, como se ha comentado 
anteriormente, destaca el anodizado, una variante de éste (a baja temperatura, 
baño de ácido sulfúrico y elevada densidad de corriente) permite obtener no 
solamente una superficie de elevada resistencia a la corrosión sino que también 
ofrece una óptima protección frente al desgaste al generar una capa de elevada 
densidad y dureza. Sin embargo, este recubrimiento tiene la desventaja de ser 
frágil, por lo que el uso de otros tratamientos o recubrimientos son más 
atractivos. 
Las técnicas de protección o mejora de las propiedades tribológicas del aluminio 
se basan principalmente en el uso de recubrimientos que darán lugar propiedades 
funcionales de la superficie, tales como alta dureza, bajo coeficiente de fricción y 
el desgaste y en algunos casos también unido a una buena resistencia a la 
corrosión [107]. 
Esta superficie de mayor dureza se puede conseguir depositando por diferentes 
técnicas una capa con dichas características, un ejemplo de ello son: la 
proyección térmica, deposición física y química de vapor y electrodeposición. 
Por otro lado se encuentran las técnicas de modificación superficial en las que no 
se añade una capa externa sino que se modifica la superficie del aluminio entre 
ellas se encuentran el shot peening, implantación iónica o tratamientos mediante 
láser como refusión o cladding. 
Las técnicas de proyección térmica, deposición física de vapor (PVD) o 
deposición química de vapor (CVD) presentan el inconveniente de la elevada 
temperatura de procesado, dando lugar a la pérdida de propiedades mecánicas 
generales en la aleación, que no compensarían la mejora superficial aportada. Un 
ejemplo de ello es la deposición de ZrN en la aleación 7075-T6 mediante PVD  
que disminuye en un 30- 40 % la resistencia a la tracción y las propiedades de 
fatiga del sustrato aunque se consigue buena adherencia del recubrimiento [108]. 
Para evitar el efecto de la elevada temperatura, otros investigadores proponen la 
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aplicación de un tratamiento térmico posterior consiguiendo de este modo 
aplicar un recubrimiento de TiN en la aleación 7075-T6  sin una gran pérdida de 
las propiedades mecánicas de la aleación [107].  
La proyección térmica ha sido empleada para la deposición de materiales 
compuestos de matriz metálica reforzados con cerámicas (cermets) como WC–Co 
y WC–CoCr depositado en la aleación AA6063-T6 [109] y AA6082-T6 [110] 
aportando un recubrimiento con muy buenas propiedades tribológicas. La 
desventaja de este proceso, al igual que los procesos de deposición física y 
química, está relacionada con la pérdida de propiedades mecánicas del sustrato 
por las elevadas temperaturas necesarias. 
La Electrodeposición por su parte no tiene el inconveniente de la elevada 
temperatura aunque puede presentar problemas de adherencia y la pérdida del 
recubrimiento. La bibliografía muestra que la incorporación de una capa de Ni-P 
de 38-40 µm de espesor en la aleación 7075-T6 da lugar a un aumento de las 
propiedades mecánicas de un 10% aunque la falta de plasticidad hace que la 
adherencia se vea reducida y se produzca el desprendimiento del recubrimiento 
[111].  
Por otro lado, con aplicación de granallado o Shot Peening y otras técnicas 
mecánicas de tratamiento de superficies, se generan  tensiones residuales de 
compresión en la superficie del material por deformación plástica local y una 
estructura de granos ultrafinos mejorando la resistencia a fatiga [112]. Su efecto en 
aleaciones de aluminio ha demostrado un buen comportamiento a fatiga por 
freeting y por tanto un aumento de la vida útil de las aleaciones AA 7075-T6 
[113,114] AA6063-T6 [115], entre otras. 
La modificación superficial mediante láser permite introducir elementos 
aleantes que mejoran las propiedades de la aleación. También es posible proteger 
con un recubrimiento de diferente naturaleza añadiendo por ejemplo partículas 
de materiales cerámicos, generando por tanto de un material compuesto en la 
superficie de la aleación. La adición de estos elementos o compuestos se lleva a 
cabo de diferentes modos, como el pre-recubrimiento con una capa mediante 
electrolisis o polvo, o directamente inyección de partículas durante la aplicación 
del láser [116]. La fusión permite obtener una adecuada unión de la superficie 
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modificada sin problemas de desprendimientos. De este modo se han conseguido 
obtener diferentes compuestos intermetálicos del aluminio con Ni, Fe, Cu, Mo, 
Cr y Si [117]. Los compuestos intermetálicos son los que más interés presentan 
para la mejoras tribológicas siendo los carburos de Titanio y Si los más empleados 
en las aleaciones de aluminio [117]. 
Por último la Implantación Iónica como método de mejora del 
comportamiento tribológico ha mostrado buenos resultados en el aluminio y sus 
aleaciones. Aporta una serie de ventajas con respecto a otras técnicas (ya 
expuestas anteriormente) y su efecto beneficioso en aceros y otras aleaciones es 
bien conocido118. Se han implantado gran cantidad de elementos con el fin de 
conseguir mejoras frente a fricción y desgaste. Entre ellos se encuentran el 
Ar [119], B [120] C [82], [121] Fe [122] Sn[123], Ti [124, 125] O[126,127] N[128-136]. 
La mayoría de los trabajos se centran en la implantación de nitrógeno y la mejora 
en el comportamiento tribológico atribuyendo su efecto a la formación de una 
capa de AlN que presenta elevada dureza [130]. Se trata de un compuesto cerámico 
de elevada estabilidad química y térmica, y de muy elevada dureza [137]. Algunos 
estudios demuestran la correlación entre el incremento de dureza y la resistencia 
al desgaste que, a su vez, va a venir determinada por la dosis de implantación 
empleada, hasta alcanzar una cierta dosis crítica a partir de la cual su efecto 
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4.METODOLOGÍA 
A continuación se presenta un resumen de las distintas técnicas empleadas para la 
realización de la tesis haciendo una pequeña introducción de cada una de ellas e 
indicando de forma general las condiciones de trabajo.  
4.1 ALEACIÓN EMPLEADA: PREPARACIÓN DE LAS 
MUESTRAS 
Como ya se ha indicado, esta investigación se lleva a cabo sobre muestras de la 
aleación de aluminio para forja AA7075, cuya composición nominal y límites se 
indican en la Tabla 4.1-1 (en comparación a los indicados anteriormente para la 
serie 7xxx en la tabla Tabla 3.1-4). Las muestras utilizadas para el estudio fueron 
obtenidas de suministradores comerciales en forma de chapas. Existen pequeñas 
diferencias de composición entre las aleaciones con los dos tratamientos de 
endurecimiento estructural considerados con un mayor porcentaje de los 
elementos aleantes principales. 
Tabla 4.1-1 : Composición química de las aleaciones de aluminio 7075. 
 Zn Mg Cu Cr Fe Si Mn Ti Otros 
7075 [139] 5,1 - 6.1 2,1 - 2.9 1,2 - 2 0,18 – 0,28 0,5 0,4 0,3 0,2 0,05 / 0,15 
T6 5,64 2,35 1,57 0,19 0,28 0,08 0,022 0,027 - 
T73 6,14 2,72 1,71 0,20 0,17 0,07 0,05 0,012 - 
Las chapas de la aleación sometida a envejecimiento T6 tienen 3 mm de espesor y 
2 mm la de T73. A partir de estas chapas se cortaron probetas de reducidas 
dimensiones, para minimizar la superficie de implantación, pero de adecuadas 
para los ensayos a realizar sobre ellas. Los ensayos de desgaste, así como los de 
susceptibilidad a la corrosión por exfoliación requieren mayor superficie de 
probeta para facilitar su sujeción y su posterior análisis, por lo que se cortaron 
chapas cuadradas de 4 cm2. Mientras que las muestras para llevar a cabo la 
caracterización microestructural o los ensayos electroquímicos se ha 
dimensionado a 1 cm2. 
Debido a que La preparación metalográfica del aluminio puede variar 
considerablemente debido al ancho rango de composiciones químicas y la dureza 
que de ella resulta, se tuvo especial cuidado en su preparación ya que los cambios 
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producidos en la superficie afectaran a la rugosidad y a su vez a sus propiedades 
tribológicas y de protección a la corrosión. 
Las muestras fueron embutidas en resina fenólica termoendurecible para su 
preparación metalográfica. Se realizó el desbaste manual mediante lijas de 
carburo de silicio de grados sucesivos, desde 80 hasta 1200. Posteriormente se 
procedió al pulido manual o automático de las muestras mediante pasta y 
suspensión de diamante de 9 µm, 3 µm y pulido final con sílice coloidal de 0,04 
µm. 
Una vez pulidas, las muestras se lavaron con metanol y agua jabonosa, se 
enjuagaron con agua destilada y se almacenaron en desecador con gel de sílice 
hasta su posterior análisis o tratamiento. 
4.2 IMPLANTACIÓN IÓNICA 
La implantación iónica es un proceso de modificación superficial que consiste en  
introducir átomos en un sustrato sólido mediante el bombardeo de la superficie 
con un ion determinado acelerado a una energía comprendida entre los keV y los 
MeV. La técnica de implantación iónica es muy versátil dado el gran número de 
posibles combinaciones de iones y parámetros del proceso  [140,141]. Es un proceso 
que requiere alto vacío (10-5-10-6 mbar), y entre sus ventajas cabe destacar que se 
realiza a temperaturas controladas, generalmente por debajo de 150º C, lo que 
permite mantener las propiedades estructurales del material tratado. Además, la 
profundidad de penetración de los iones (< 1µm) no produce cambio alguno de 
dimensiones (no es un recubrimiento, sino un tratamiento en profundidad) ni de 
acabado superficial. 
Los iones en su camino a través del sólido impactan diferentes átomos, estos 
abandonan su lugar e impactan a otros, se produce una cascada de impactos de 
retroceso que se traduce en el desplazamiento de un enorme número de átomos. 
En consecuencia, hay una probabilidad de eyección de átomos de la superficie de 
la muestra (pulverización o sputtering). Estos efectos dependen, 
fundamentalmente, de la energía de aceleración de los iones. Si la velocidad se 
encuentra por debajo de 0,5 keV se produce la deposición del elemento en la 
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superficie. Aumentado la velocidad entre 0,5 keV y 1 keV se origina la 
pulverización superficial y para velocidades de aceleración superiores el ion 
consigue penetrar en la muestra produciendo la implantación del ion a 
profundidades del orden de cientos de nanómetros. Un esquema y resumen de 
dichos procesos se muestran en la siguiente figura: 
 
Figura 4.2-1: Esquema de los procesos asistidos por haz de iones en función del nivel de 
energía. 
Efectos Balísticos 
La física del bombardeo de un sólido con partículas cargadas está muy bien 
estudiada y admite, en general, una descripción clásica. Los modelos generales 
(modelos de “Stooping Power”) están contrastados con una gran abundancia de 
datos experimentales que corroboran las predicciones  teóricas. 
El frenado de un ion acelerado en el seno de un sólido se realiza por dos 
mecanismos principales cuya preponderancia depende de la energía del 
bombardeo. A baja energía (< 50 keV) predomina el “frenado nuclear”. Las 
colisiones con los núcleos (interacciones elásticas) conllevan importantes 
pérdidas de energía, así como una desviación angular significativa de la 
trayectoria del ion. Son las responsables del “daño” producido en el sustrato por 
el desplazamiento de los átomos de sus posiciones en la red, así como de la 
pulverización de los átomos más superficiales. A energías mayores predomina la 
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“excitación de estados electrónicos”. Estas interacciones inelásticas que resultan de la 
transferencia de energía a los electrones del sustrato, conllevan pequeñas 
perdidas de energía por colisión (despreciable modificación de la trayectoria del ion y 
despreciable daño de la red) y pueden producir excitación o emisión de electrones. 
A los valores de energía a los que se realiza habitualmente la implantación iónica 
(10-300 KeV) ninguno de estos dos mecanismos es dominante, por lo que es 
preciso tener en cuenta los dos. 
Por consiguiente, se define como “Poder de Frenado” (dE/dx) a la velocidad de 
transferencia o pérdida de energía del ion (desde pocos a 100 eV por nm) que 








Este proceso de pérdida de energía aleatorio depende de: 
- la energía del ion implantado 
- número atómico y masa del ion implantado  
- número atómico y masa del sustrato 
 
La longitud de la trayectoria total de un ion o distancia total integrada recorrida 
por el ion, se denomina “rango” (R). Puede estimarse considerando la 
contribución total, nuclear y electrónica, a la velocidad de pérdida de energía, e 
integrando el inverso de esta velocidad por unidad de profundidad desde la 









Dado que el proceso de frenado es aleatorio y teniendo en cuenta el gran número 
de iones implantados la distribución final se puede tratar por métodos 
estadísticos con bastante precisión. En el caso de implantaciones de baja energía, 
rango en el que las colisiones nucleares juegan un papel dominante, esta 
distribución estadística la podemos aproximar a una “gaussiana” en torno al  eje de 
incidencia del ion. En esta distribución, se denomina “rango proyectado” (Rp), a la 
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distancia a la que se encuentra la máxima concentración de iones implantados. La 
naturaleza aleatoria del proceso de dispersión da lugar a una desviación 
estadística en cada una de las direcciones X, Y y Z. Su desviación estándar ( ) en 
cada una de las direcciones es referida como “desviación del rango”, ( Rp). 
La profundidad del máximo (Rp) y su desviación ( Rp) dependen de la energía de 
implantación como se puede observar en la siguiente figura en la que se muestra 
un ejemplo la distribución del ion nitrógeno en un sustrato de acero.  
 
Figura 4.2-2: Rango proyectado (Rp) y desviación ( Rp) en función de la energía de 
implantación para el ion nitrógeno en un sustrato de acero.  
La implantación de iones produce también un efecto de pulverización de la 
superficie. Este fenómeno es más significativo cuanto mayor es la masa del ion, 
mayor es la cantidad de átomos implantados por unidad de superficie (dosis de 
implantación), y menor es la energía del bombardeo. La cantidad de átomos del 
substrato expulsados por cada ion incidente se denomina “coeficiente de 
pulverización”. Para altas dosis, los coeficientes de pulverización cambian al 
tiempo que varía la composición del sustrato o “receptor” durante la 
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implantación. Existen códigos de cálculo que lo tienen en cuenta 
(PROFILE 3.1). Si a medida que se implanta se arrancan átomos de la superficie, 
es posible llegar a una situación de saturación en la que el pico de la gaussiana se 
sitúa en superficie y a partir de ahí no puede aumentarse la dosis retenida.  Para 
iones pesados la “dosis de saturación” puede ser muy baja. 
Cuando un ion golpea la superficie además de los átomos “pulverizados”, se emiten 
también un cierto número de electrones secundarios y de fotones. Además, 
algunos iones pueden ser “reflejados” fuera de la muestra a través de una cascada 
de colisiones antes de que lleguen a detenerse. La reflexión iónica puede llegar a 
ser significativa cuando el ion incidente es más ligero que los átomos del sustrato. 
Tanto los átomos “pulverizados” como los “iones reflejados” aumentan 
sustancialmente con los ángulos incidentes oblicuos con respecto a la superficie. 
Por otro lado, los efectos balísticos de la implantación iónica producen un 
desorden considerable de la “red cristalina” consecuencia de los múltiples 
desplazamientos atómicos (colisiones en cascada) originando una importante 
densidad de defectos puntuales (vacantes e intersticiales) pudiendo llegar incluso 
a amorfizar la superficie. Estos defectos puntuales pueden moverse y 
aglomerarse, resultando en defectos más complejos: anillos de dislocaciones, 
agrupación de defectos y huecos. El efecto del bombardeo sobre el material se 
denomina “daño”. 
En muchos casos el perfil de distribución de defectos puede estimarse a partir de 
los cálculos de energía depositada en las colisiones nucleares (“damage energy”). Sin 
embargo, existen desviaciones entre el “perfil de defectos” y el perfil de “energía del 
daño”, que pueden justificarse por la aniquilación preferencial de defectos en la 
superficie, o por la migración extensiva de defectos a mayores profundidades. A 
diferencia del perfil de distribución de defectos, el número absoluto de defectos 
es difícil de calcular debido a las complejas interacciones que resultan de la 
recombinación de defectos, coalescencia, etc. Normalmente, la implantación a 
temperatura ambiente causara que la mayor parte del daño producido se elimine 
(“self-anneal”), porque la energía térmica proporciona suficiente energía a los 
átomos de la red para permitir que el daño simple se regenere en una forma 
cristalina. En general, los metales se recuperan rápidamente, y los aislantes más 
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lentamente que los semiconductores, como el silicio. En aislantes, las 
excitaciones electrónicas pueden incluso llegar a originar defectos. 
La distribución neta de dañado, que normalmente también presenta una 
distribución gaussiana, se encuentra más próxima a la superficie debido a que los 
defectos producidos por los iones se originan durante su recorrido hasta su 
completo frenado. El pico de distribución del daño se sitúa, normalmente, a una 
fracción 0,6-0,8 del rango proyectado [142]. Sin embargo, en la implantación de 
aleaciones metálicas, existe una extensa evidencia experimental [143] de que la 
implantación genera una estructura de defectos en una capa próxima a la 
superficie del material irradiado, cuya profundidad es esencialmente mayor (al 
menos un orden de magnitud) que la afectada por el elemento implantado. Este 
efecto que se denomina “efecto de largo alcance” (long-range-effect) ocurre en 
aleaciones con bajo límite elástico o alta plasticidad, y con una baja densidad de 
dislocaciones en la microestructural inicial antes de la implantación. 
Efectos químicos y estructurales 
Si bien los cambios balísticos pueden ser predichos a partir de modelos teóricos 
muy ajustados, la modificación química y estructural del material debe ser 
caracterizada a “posteriori”, y en la actualidad se sigue prediciendo a partir de la 
experiencia. Existen numerosas técnicas de caracterización superficial que 
permiten analizar estas modificaciones de la superficie implantada, como: AES, 
XPS, Tof-SIMS, Espectrometría de Retrodispersión Rutherford (RBS), TEM o 
Difracción Electrónica. 
Como se ha comentado en párrafos anteriores, durante la implantación iónica 
tienen lugar una serie de importantes procesos que alteran el estado físico del 
material en la región próxima a la superficie, y que conjuntamente con el cambio 
de composición que se produce, son el origen del cambio de ciertas propiedades 
superficiales como la microdureza superficial, el coeficiente de fricción, la 
resistencia a la corrosión, la resistencia al desgaste y el comportamiento frente a 
fatiga. Es desde esta perspectiva, que se utiliza, habitualmente, la implantación 
iónica como técnica de modificación superficial en el ámbito de la ingeniería de 
los materiales. 
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Figura 4.2-3: Esquema del Implantador 
iónico. 
También es ampliamente utilizada en la actualidad para la modificación de la 
conductividad mediante el dopaje de semiconductores en microelectrónica y 
otros campos, con el fin de modificar las características estructurales, ópticas, 
eléctricas o incluso magnéticas de materiales diversos.  
Aunque la técnica tiene una elevada versatilidad, su aplicación en la industria se 
ve reducida debido a su elevado coste y diversos factores como la dificultad de 
implantar muestras con una geometría compleja al tratarse de una técnica 
direccional. Por ello, han surgido modificaciones en las que la muestra está 
totalmente inmersa en un plasma, como la Implantación Iónica con Fuente de 
Plasma o Implantación Iónica por Inmersión en Plasma, que dan respuesta a la 
limitación geométrica de la implantación convencional, así como otras cuestiones 
tales como los tiempos de tratamiento. 
Sin embargo, la implantación convencional (I2) ofrece una serie de ventajas sobre 
otras técnicas de implantación como: 
- La implantación se realiza a baja temperatura por lo que no existen 
posibles deformaciones, transformaciones de fase, envejecidos… . 
- Ofrece elevada reproducibilidad al ser una técnica muy controlable. 
- El efecto de pulverizado superficial no es tan pronunciado como en otras 
técnicas. 
Para la aplicación de la técnica implantación iónica han de tenerse en 
consideración los diferentes parámetros implicados, como se resume a 
continuación (figura 4.2-3): 
Es necesario un alto vacío (~10-5 Pa) 
para evitar problemas de contaminación. 
La especie a implantar se obtiene a partir 
de un precursor (gas, líquido o sólido) y 
empleando una fuente de ionización 
adecuada se generan una serie de iones 
que son acelerados hacia el analizador de 
masas permitiendo seleccionar el ion de 
interés. 
4 .  M E T O D O L O G Í A  
P á g i n a | 69   
Tras la selección del elemento buscado hay otra fase de aceleración y, con una 
serie de lentes electromagnéticas, se enfoca el haz y se dirige hacia la muestra. 
Además del enfoque, esta parte del sistema realiza un barrido con el haz para que 
toda la muestra quede implantada homogéneamente. La energía de implantación, 
medida en keV, determina la velocidad a la que los iones son implantados, y por 
lo tanto influye en la profundidad de penetración de los mismos.  
La muestra se sitúa en una caja de Faraday, de tal forma que los iones 
implantados contribuyen a la carga total colectada, de la cual se puede obtener la 
cantidad de iones implantados por cm2, que es como habitualmente se cuantifica 
la dosis de implantación. 
   
4.2.1 Simulación de la Implantación mediante SRIM 
Debido a que la implantación iónica es un proceso complejo, es común usar 
programas de simulación para predecir los resultados con una configuración 
determinada. Los programas más habituales son PROFILE CODE y SRIM. En 
nuestro estudio, la elección de los parámetros de implantación se llevó a cabo de 
acuerdo con el código computacional SRIM. El objetivo buscado es: lograr el 
máximo nivel de implantación en la capa más externa de las aleaciones. 
SRIM [144] consiste en un conjunto de programas para calcular el poder de frenado 
y alcance de iones en el material en un rango de energía entre 10 eV y 2 GeV, 
usando un tratamiento mecanocuántico de las colisiones entre iones y átomos. 
Permite calcular la distribución final en 3D de los iones, sus parámetros, tales 
como la profundidad de penetración, su propagación en la dirección del haz de 
iones, y perpendicularmente a él, así como la cascada de colisiones que se 
produce en la muestra y que da lugar a vacantes, pulverización, ionización, y 
producción de fonones en el material. También permite calcular todos los 
fenómenos cinemáticos asociados con la pérdida de energía del ion.  
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La implantación de los iones seleccionados, 
(N+ y Mo+) se llevó a cabo en el Centro de 
Asistencia a la Investigación de Técnicas 
Físicas de la Universidad Complutense de 
Madrid. El implantador empleado fue un 
VARIAN CF3000. Este equipo tiene una 
energía máxima de 200 keV, con una tensión 
de extracción de 32 keV, y dispone de un 
portasustratos con inclinación ajustable. Se 
puede implantar en un rango de temperaturas 
desde la temperatura del nitrógeno líquido 
hasta aproximadamente 600 ºC 
Las muestras se mantuvieron a una temperatura inferior a 45ºC durante el 
proceso de implantación evitando así cualquier cambio de estructura en la 
muestra; y para evitar contaminación, la presión de la cámara de implantación se 
mantuvo por debajo de 2,5×10-5 Pa. El ángulo de incidencia fue de cero grados 
(haz perpendicular a la superficie implantada) para minimizar los posibles efectos 
de pulverización. 
4.3 ESPECTROSCOPIA FOTOELECTRÓNICA DE RAYOS X (XPS) 
La caracterización química de las superficies 
implantadas y de las películas de óxido 
formadas, se realizó mediante XPS. El 
fundamento de la Espectroscopia 
Fotoelectrónica de Rayos X reside en la 
interpretación cuántica del efecto 
fotoeléctrico. Tal interpretación asume que la 
energía de los electrones emitidos en un 
proceso de fotoemisión puede calcularse 
mediante la diferencia entre la energía del 
fotón incidente y la energía de enlace del 
electrón en los átomos de la muestra.  
Al realizar un análisis XPS, la muestra se 
Figura 4.2-3: Imagen del 
implantador Iónico y cuadro de 
control 
Figura 4.3-1: Imagen del equipo 
VG ESCALAB 250 iXL 
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introduce en una cámara en condiciones de Ultra Alto Vacío. La muestra se 
expone a una fuente monocromática de rayos X de baja energía, lo que da lugar a 
la emisión de fotoelectrones de los orbitales atómicos. Los electrones arrancados 
de sus órbitas poseen una energía que es característica de cada elemento y del 
orbital molecular del que provienen. Contando el número de electrones 
detectados para cada energía, se puede generar un espectro de señales (picos) 
que corresponden a los elementos presentes en la muestra. El área bajo cada uno 
de los picos es una medida de la cantidad relativa de cada uno de los elementos 
presentes, mientras que la forma y posición de éstos indican el entorno químico 
de cada elemento. 
La energía de enlace o “ligadura” de los picos asociados a la  emisión de 
fotoelectrones está muy bien definida permitiendo identificar el estado de  
oxidación de cationes y aniones. Así, átomos no equivalentes del mismo 
elemento (diferencia en el estado de oxidación, en las moléculas que lo rodean o 
en la posición en la  red) provocan un cambio apreciable (típicamente entre 1-3 
eV) en la energía de enlace llamado “desplazamiento químico” (chemical shift). 
Esta información es fundamental en la caracterización de materiales, y XPS es de 
las pocas técnicas que proporcionan este tipo de resultados. 
La otra gran ventaja de esta espectroscopía es su elevada resolución en 
profundidad, de aproximadamente 3 nm. Está profundidad está dentro del 
intervalo de fenómenos que tienen lugar en capas muy finas como la pasivación, 
la segregación de elementos durante cortos periodos de tiempo (nivel industrial), 
nuevos pretratamientos protectores, delgadas capas de corrosión (atmósferas 
interiores) etc. 
La caracterización se llevó a cabo con un espectrómetro fotoelectrónico de rayos 
X, VG ESCALAB 250 iXL. Como fuente se empleó la radiación monocromática 
de la emisión del Al K , con una energía de 1486,92 eV. El procesado de las 
señales se ha  realizado empleando  el programa ECLIPSE VI.7, utilizando la 
librería de Factores de Sensibilidad SCOFIELD para la cuantificación.    
Unido a la capacidad de análisis que permite la técnica, la incorporación  de un 
sistema de pulverización superficial permite realizar un análisis de composición 
en profundidad. En este caso, la pulverización de la muestra se lleva a cabo 
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mediante un cañón de Ar+, a 3 keV. La velocidad de pulverización se ha 
calculado experimentalmente mediante los datos de tiempo de pulverización y la 
profundidad del escalón producido, medido mediante perfilometría óptica con 
un perfilómetro NT 1100 Wyko, descrito posteriormente. Si bien la velocidad 
de pulverización que se obtiene es un valor medio aproximado, ya que no se 
tiene en cuenta la diferencia de dureza entre la  capa pasiva (Al2O3) y el sustrato, 
se considera que este valor se aproxima más a la realidad que los tomados 
directamente de referencias publicadas.  
4.4 DIFRACCIÓN DE RAYOS X 
La determinación de las estructuras 
cristalinas de las fases presentes en la 
aleación y en las capas modificadas se 
realizó mediante XRD.  
Las longitudes de onda de los rayos X 
son del mismo orden que las distancias 
interatómicas de los cristales, esto hace 
que las redes de átomos actúen como 
redes de difracción. Al hacer incidir un 
haz de rayos X en una muestra, estos se 
difractan en ciertas direcciones y con intensidades determinadas. Por tanto la 
señal de difracción de un sólido es característica y reflejo de su estructura 
cristalina. En los experimentos de difracción, las muestras monocristalinas o 
policristalinas, se analizan en función de la disposición de los cristales respecto a 
los haces incidente y difractado.  
Para realizar la caracterización de películas delgadas, como las superficies 
implantadas, es conveniente utilizar la técnica de difracción de rayos X con 
incidencia rasante (Grazing Angle X-Ray Diffraction, GAXRD). El dispositivo de 
incidencia rasante transforma la geometría convencional de Bragg-Brentano 
( /2 ), en una geometría asimétrica de Bragg. Con esta geometría, se fija el 
ángulo de incidencia ( ) de los rayos X, que pasan a través de un sistema de 
colimación e inciden sobre la muestra. El brazo del detector se mueve según 2 , 
Figura 4.4-1:Difractometro PANalytical 
X´Pert PRO 
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mientras permanece  constante y el haz difractado es trasformado en haz 
paralelo mediante las rendijas múltiples del colimador Soller que posteriormente 
llega el haz al monocromador y finalmente al detector. 
En éste método se utiliza un ángulo de incidencia pequeño y constante, a fin de 
reducir la penetración del haz de rayos X a través del material, y así obtener 
información de las capas más superficiales, minimizando la contribución de 
información relacionada con el sustrato. Realizando experiencias con distintos 
ángulos de incidencia, es posible analizar la muestra a distintas profundidades. 
Esto se puede aprovechar para realizar perfiles de concentración de fases en 
función de la profundidad. 
Los difractogramas fueron obtenidos en dos configuraciones distintas (GAXRD y 
Bragg-Brentano) empleando el difractómetro PANalytical X´Pert PRO, 
empleando como radiación la línea K  del Cu ( =1,54056Å).  
 
4.5 PERFILOMETRÍA: RUGOSIDAD Y DESGASTE 
La perfilometría se ha empleado a lo largo de esta investigación con diversos 
objetivos. En primer lugar, para la determinación de la rugosidad de la superficie 
de las muestra, tras la preparación metalográfica indicada al comienzo del 
capítulo 4 y con posterioridad a la implantación iónica. También se ha empleado 
para la determinación de la profundidad del escalón producido por la 
pulverización mediante cañón de Ar+ en la determinación de los perfiles de 
composición en profundidad mediante XPS. En estos casos, se realizaron las 
medidas con un perfilómetro óptico interferométrico WYKO NT-1100 con una 
resolución vertical de 1-3 nm y resolución lateral de 400 nm. 
De igual manera se empleó la técnica de perfilometría para la medición de los 
perfiles de las huellas generadas en los ensayos de desgaste, empleando en este 
caso un perfilómetro mecánico WYKO DEKTAK 150. 
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Figura 4.5-1: Imagen de perfilómetro mecánico de contacto WYKO DEKTAK 150. 
 
Los parámetros analizados son: 
Ra: media aritmética de las desviaciones del perfil  
Rq: la media de la raíz cuadrada de las desviaciones del perfil  
 
Rz: distancia media entre los diez picos más altos y los valles más profundos  
Rt: altura máxima del perfil. 
Estos cuatro parámetros fueron calculados para las distintas muestras implantadas 
y no implantadas y distintas tamaños de superficie. 
4.6 NANOINDENTACIÓN. 
Los métodos convencionales de obtención del valor de dureza de un material se 
basan en la medida óptica de la huella residual que queda sobre la muestra 
después de aplicar sobre ella una carga normal. 
Cuando se pretende realizar la medida de la dureza en capas delgadas o zonas de 
muy reducido tamaño es necesario usar cargas bajas, lo que produce una huella 
demasiado pequeña y que conllevaría un error considerable si se realizase una 
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medida óptica de la huella. En consecuencia, es necesario recurrir a otras 
técnicas conocidas como técnicas de indentación dinámica. 
Los métodos de indentación dinámica, también definidos como Ensayos 
Instrumentales de Dureza (Hardness Instrumented Tests - HIT), son los test de 
indentación más utilizados actualmente, y se diferencian de los ensayos 
convencionales de indentación, además de la magnitud de las cargas utilizadas 
(P<10 mN), en el modo de aplicación de la carga y la forma de calcular el valor 
de dureza. 
La medida de nanoindentación implica un registro continuo del desplazamiento 
del indentador (profundidad ‘h’) y de la carga aplicada ‘P’. En la 
nanoindentación se aplican pequeñas cargas (entre 500 mN y 0,1 mN) utilizando 
una indentador de diamante (por lo general tipo Berkovich). 
 
Figura 4.6-1: a) Curva típica carga -desplazamiento. b) Perfil de una huella producida por un 
indentador (durante y tras la aplicación de la carga). c) Esquema de las oscilaciones producidas 
en la señal de carga-desplazamiento por la Medida Continua de Rigidez (CSM). 
De esta manera, se obtiene lo que se denominan curvas características de carga 
frente a desplazamientos, de la cual se muestra un ejemplo típico en la 
figura 4.6-1. Estas curvas permiten obtener la mayoría de las propiedades 
mecánicas del material tales como: la dureza (H), el módulo de elasticidad (E), 
los trabajos elástico, plástico y total de indentación, el porcentaje de 
recuperación elástica (%R), etc. Pero también permiten definir los parámetros 
experimentales implicados en los cálculos. Los más importantes son la carga 
máxima aplicada en la indentación (Pmax), el desplazamiento a carga máxima 
(hmax) y el desplazamiento residual (hf), y la rigidez de contacto de descarga 
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inicial (S) que viene dada por la pendiente de la parte inicial de la curva de 
descarga (S=dP/dh). 
Esta metodología de ensayo de nanoindentación se conoce como la metodología 
de Oliver y Phar, que además de ser la más conocida es, junto con la de Doerner 
y Nix, la aceptada para el análisis de las indentaciones por la norma ISO-14577-1 
[145,146]. 
En este trabajo se empleó un XP NanoIndenter (MTS NanoSystem) con módulo 
de control dinámico (DCM), haciendo uso de la Medida Continua de de la 
Rigidez (CSM “Continuous Stiffness Measurement”) [147] que ofrece una elevada 
resolución en las pruebas de nanoindentación.  
En esta técnica, se impone una pequeña señal que varía sinusoidalmente a la señal 
de corriente que acciona el movimiento del penetrador. Esto da lugar a pequeñas 
oscilaciones de carga y descarga ( figura 4.6-1c) y permite la medida continua de 
las propiedades mecánicas de los materiales en cualquier punto a lo largo de la 
curva de carga-desplazamiento sin la necesidad de ciclos de carga-descarga 
discretos como en la medición convencional. Otra ventaja de la CSM es la 
constante de tiempo, por lo menos tres órdenes de magnitud menor que los 
métodos convencionales de determinación de la rigidez de la pendiente de una 
curva de descarga. Las medidas se pueden hacer en las profundidades de 
penetración extremadamente pequeñas. Por lo tanto, esta técnica es ideal para 
medir las propiedades mecánicas de las modificaciones generadas por 
implantación iónica. 
El equipo tiene una resolución en medida de desplazamiento de 0,01 nm, y de 
fuerza de 50 nN y permite oscilación de fuerza continua en el intervalo de 0,05 a 
300 Hz en el modo CSM con amplitudes de fuerza de  0,1 µN a 300 mN. 
La profundidad máxima de penetración en los  ensayos  realizados se limitó  
teniendo en cuenta la profundidad máxima de implantación, a ~500 nm, 
realizando tres series de medidas con 20 indentaciones cada una, en cada 
material. En las muestras implantadas con Mo, el perfil de dureza mostró 
solamente un incremento de dureza en la parte más externa por lo que se 
repitieron los ensayos limitando la profundidad máxima a ~100 nm. 
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4.7 ENSAYOS “PIN-ON-DISK” 
La finalidad de los ensayos tribológicos de laboratorio es comparar de un modo 
sencillo las condiciones reales de trabajo evaluando el comportamiento de 
fricción y desgaste. De esta forma se consigue obtener las condiciones óptimas de 
trabajo así como la selección del par tribológico con mejores resultados. Estos 
ensayos se basan en producir el deslizamiento a lo largo de una pista, aplicar una 
carga normal y medir una fuerza tangencial de fricción y el desgaste producido 
tras un cierto recorrido. 
La fricción se define como la resistencia al movimiento que se experimenta 
durante el deslizamiento de un cuerpo que se mueve tangencialmente sobre otro 
que se encuentra en contacto. La fuerza tangencial que se opone al movimiento 
se denomina fuerza de fricción F y es proporcional a la carga aplicada según la 
expresión: 
  W – carga normal aplicada 
   µ – coeficiente de fricción 
Esta resistencia al movimiento no es una propiedad del material, sino una 
respuesta integral del sistema (temperatura, humedad...), depende de las 
características de las superficies (superficie real de contacto, rugosidad) y es 
independiente de la velocidad de deslizamiento rigiéndose por las leyes de 
fricción. Los mecanismos por los que puede producir la fricción son adhesivo 
(microsoldaduras locales de las zonas de contacto) abrasivo (presencia de 
partículas abrasivas) o deformación por deslizamiento (deformación plástica por 
las asperezas de una superficie dura). Cada uno de estos mecanismos será 
predominante dependiendo del par tribológico en cuestión. 
El desgaste se define como el proceso de eliminación de material de una o ambas 
superficies de dos sólidos en contacto. Se puede producir por diversos 
mecanismos como: adhesión, abrasión, fatiga,  impacto, cavitación, vibración o 
corrosión. Al igual que la fricción no es una propiedad del material sino una 
respuesta del sistema. Erróneamente se asume que interfases de alta fricción 
exhiben altas tasas de desgaste aunque no es necesariamente verdad y depende 
del par tribológico en cuestión. 
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Para evaluar el desgaste, en general se usa el volumen perdido y el estado de la 
superficie. El grado de desgaste se describe por la tasa de desgaste, la tasa 
especifica de desgaste y el coeficiente de desgaste. La tasa de desgaste es definida 
como volumen perdido por unidad de distancia (mm3/m). La tasa específica de 
desgaste viene definida como el volumen perdido por unidad de distancia y 
unidad de carga (mm3/m·N)), y por último el coeficiente de desgaste es definido 
como el producto dela tasa especifica de  desgaste y la dureza del material [148]. 
La lubricación produce un descenso considerable de la fricción y el desgaste ya 
que un lubricante debidamente seleccionado puede producir una película 
protectora entre las superficies en contacto.  
En lo referente a la lubricación del aluminio, existen muchos estudios para la 
mejora del deslizamiento mediante el empleo de distintos lubricantes y aditivos. 
Muchos de ellos empleando líquidos iónicos [149-151] como aditivos en aceites 
minerales. También se emplean para tal efecto diferentes compuestos orgánicos 
polares de cadena larga como polialcoholes [152,153] que debido a la presencia del 
oxígeno del grupo funcional da lugar a interacciones con la superficie del 
aluminio permitiendo a la cadena carbonada formar una capa protectora sobre el 
aluminio. 
Como se ha indicado anteriormente, en este estudio solamente se pretende 
emplear la lubricación como un medio de reducción del desgaste, para poder 
obtener datos comparativos. No es objetivo del mismo estudiar el mecanismo 
implicado en tal reducción, ni las interacciones que tienen lugar en la interfase de 
contacto, por ello, se han empleado para tal estudio solamente dos lubricantes 
siguiendo las pautas de otros investigadores. El uso de aceites libres de aditivos 
elimina la posibilidad de reacciones triboquímicas [154], de esta forma se evitará 
posibles reacciones que puedan enmascarar el efecto de la implantación. Por ello 
se ha empleado como uno de los medios lubricantes parafina liquida, una 
mezcla de diferentes alcanos de cadena larga. Siguiendo las pautas de otros 
investigadores también se usó etanol, que aunque no es un buen lubricante 
permite reducir la contribución del desgaste adhesivo obteniendo menos 
oscilaciones en le huella y en el coeficiente de fricción [130,135]. 
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Para la realización de los ensayos tribologicos,  se empleó el ensayo pin-on-disk  
utilizando  un tribómetro  Microtest  modelo MT 4002 como el mostrado en la 
figura 4.7-1 siguiendo el test de desgaste normalizado ASTM G99-05 (“Standard 
test Method for Wear Testing with a pin-on-disk Apparatus”).  
 
Figura 4.7-1: a) Equipo pin-on-disk MicrotestMT 4002. b) Esquema del dispositivo de ensayo. 
En estos equipos la muestra es plana y está sujeta a un portamuestras que gira a 
velocidad constante. El contracuerpo, una bola de acero AISI 52100, se 
encuentra sujeto en el extremo del balancín del equipo y se apoya sobre la 
muestra, descentrándolo una cierta distancia del eje de giro del portamuestras, 
se consiguedescribe una círcunferencia de diámetro fijo igual a esa distancia 
(radio de la huella). 
A lo largo del ensayo, la carga normal y la velocidad se mantienen constantes, 
mientras que la fuerza tangencial de fricción se mide a lo largo del tiempo con 
un sensor colocado en los laterales del  balancín. Este registro de la fuerza 
tangencial, se puede representar como el coeficiente de fricción a lo largo del 
tiempo (cociente entre la fuerza de fricción y la carga normal aplicada). 
Los volúmenes de las huellas de desgaste fueron medidos mediante perfilometría 
mecánica (Dektak Veeco-150). Sobre cada huella se tomaron 8 perfiles de la 
sección transversal de la huella distribuidos como muestra la figura 4.7-2. Una 
vez obtenidas las áreas de los 8 perfiles, se promediaron y este valor medio fue 
multiplicado por el perímetro de la huella para obtener el volumen total del 
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surco de desgaste. La figura 4.7-3 muestra, a modo de ejemplo, una medida de la 
sección transversal de una huella de desgaste. 
    Ec. 4.7-1 
 
Figura 4.7-2: Distribución de las medidas del área de la sección trasversal de la huella tomadas 
para el cálculo del volumen total de las huellas de desgaste. 
 
Figura 4.7-3: Perfil de la sección transversal de la huella de desgaste producida en la aleación 
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A partir de estos valores de volumen, se determinó la tasa específica de desgaste 
(K) como antes se ha definido anteriormente. 
     Ec. 4.7-2 
Este parámetro se ha empleado como herramienta de comparación, para 
establecer si existe o no diferencias apreciables, en la resistencia al desgaste tras 
el tratamiento de implantación iónica. 
Los ensayos de desgaste a baja carga se realizaron 
con un microtribómetro modelo FALEX MUST 
que permite trabajar con cargas mucho más 
pequeñas que un tribómetro convencional, entre 50 
µN to 1 N.  
Debido al reducido desgaste producido en estos 
ensayos el cálculo del volumen de desgaste se 
obtuvo mediante perfilometría interferométrica 
(perfilómetro WYKO NT-1100) en cuatro 
posiciones diferentes distribuidas alrededor de la 
huella. El volumen total se obtuvo teniendo en 
cuenta la fracción de perímetro analizada y el 
perímetro total. 
 
4.8 ESTUDIO DE LA CORROSIÓN 
Son diversos los tipos de corrosión que pueden afectar a las aleaciones de 
aluminio, y también son diversos los ensayos diseñados para su evaluación. A lo 
largo de esta investigación nos hemos centrado en evaluar el efecto que la 
implantación ejerce en la resistencia a la corrosión de una aleación en dos 
condiciones de endurecimiento, por ello, se propone un estudio comparativo 
más que cuantitativo en sentido estricto. Por otra parte, las diferencias en los 
tratamientos maduración implican, ya de partida, una susceptibilidad a la 
corrosión por exfoliación distinta en ambas condiciones.  
Figura 4.7-4: Equipo “pin-on-
disk” modelo Falex Must. 
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Por ello, como inicio del estudio se realiza un ensayo acelerado estándar que  
permite evaluar la  susceptibilidad a la corrosión por exfoliación de las aleaciones 
de aluminio.  
A continuación se aborda un estudio comparativo de las aleaciones a través de 
diversas técnicas electroquímicas que permiten,  analizando las características de 
las curvas obtenidas, más información acerca de los diversos mecanismos 
implicados. 
Ensayos de inmersión en un medio agresivo. 
Existen diversos ensayos acelerados normalizados en los que se somete a las 
muestras a distintos medios agresivos, en diversas condiciones de 
exposición(ASTM G31, Standard Practice for Laboratory Immersion Corrosion Testing of 
Metals), inmersión total, parcial, inmersión intermitente o ciclos de humectación 
y secado 155.  
Entre estos ensayos se encuentra el “Standard Test Method for Exfoliation 
Corrosion Susceptibility in 2XXX and 7XXX Series Aluminum Alloys (EXCO 
Test) recogido en la norma ASTM G34 - 01(2007)). Este ensayo, conocido 
como EXCO, se basa en la observación del grado de exfoliación producido en las 
muestras, tras someterlas a un medio agresivo de elevada acidez y alto contenido 
en cloruros. Esta disolución es muy corrosiva y representa los tipos de medios 
más severos a los que pueden enfrentarse estas aleaciones. Por ello, el empleo de 
este ensayo suministra una orientación útil y rápida acerca del comportamiento a 
la corrosión por exfoliación de distintas muestras o tratamientos térmicos del 
aluminio. Sin embargo, no existen correlaciones entre los resultados obtenidos 
en este ensayo y las condiciones de servicio reales de una aleación determinada. 
Para evaluar el comportamiento de las distintas aleaciones de aluminio se 
sumergen en una disolución cuya composición es la siguiente:  
- NaCl, 4 M 
- KNO3, 0.5 M  
- HNO3, 0.1M 
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La disolución se mantiene a 25ºC y se realiza una inspección visual de la muestra 
para evaluar el resultado. Las dimensiones de las muestras sometidas a ensayo se 
redujeron con respecto a las indicadas en la norma (50 mm ×100 mm), dada la 
reducida superficie de las muestras implantadas (la implantación de un número 
suficiente de muestras con esas dimensiones, elevaría considerablemente el coste 
de esa investigación). El ensayo puede ser realizado sobre componentes de 
cualquier forma o dimensión, siempre que se mantenga la relación de volumen 
de disolución/superficie expuesta que indica la norma  (10 - 30 mL/cm2). 
Puesto que la implantación iónica se llevó a cabo sobre una sola de las superficies 
de las muestras, ha sido necesario modificar también la realización del ensayo 
para, en lugar de llevar a cabo una inmersión total de la probeta a ensayar en la 
disolución, exponer tan solo la superficie modificada.  
Para ello se diseñó específicamente una celda sencilla, que consta de una base 
metálica en la que se coloca la muestra. Sobre ella se coloca una celda de 
metacrilato perforada en su base,  para exponer la muestra a la disolución. 
Disponiendo una junta tórica de 1,8 cm de diámetro entre la muestra y la celda, 
se logra delimitar una superficie de exposición de aproximadamente 2,5 cm2 , 
conseguiendo  la necesaria estanqueidad. El volumen mínimo de disolución 
empleado fue 50 mL, que corresponde al centro del intervalo admitido de  por la 
norma para la relación volumen/superficie de exposición. 
La norma ASTM G34 indica que el tiempo de exposición máximo para probetas 
de la serie 7xxx debe ser de 48 h.Debido a lo reducido de la superficie y al alto 
grado de exfoliación sufrido por las muestras ensayadas, este tiempo se redujo 
hasta un máximo de 8h. Es necesario recordar que  el objetivo perseguido es la 
comparación entre las muestras implantadas y no implantadas, y,  prolongando el 
tiempo de exposición, se obtendría e una profundidad de ataque excesiva con 
respecto a la profundidad de implantación. 
Medidas electroquímicas 
Potencial de corrosión 
La determinación del potencial de corrosión de los metales y su evolución es una 
medida simple que nos ayuda a entender su comportamiento en un medio 
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determinado. Este potencial, conocido como potencial de circuito abierto (OCP) 
o potencial de disolución, Puede definirse como aquel potencial que alcanza con 
el tiempo un material frente a la acción de un electrólito. Como se ha 
mencionado anteriormente, el potencial de disolución de la aleación de aluminio 
depende principalmente de la composición de la matriz, y no se ve afectado 
significativamente por la presencia de segundas fases. Pero, el potencial medido 
no se corresponde con el del aluminio, sino que representa un potencial mixto 
entre la capa de óxido y el metal [156,157]. El potencial del aluminio no se puede 
medir, porque en medios oxidantes tales como el agua, la capa de óxido se forma 
inmediatamente, en 1 ms o incluso menos [156]. De esta forma, la evolución con 
el tiempo del potencial de circuito abierto se correlaciona con la interacción del 
medio con la superficie, es decir , con la formación y rotura de la película pasiva. 
Un incremento del potencial indicará una interacción más protectora, esto es, la 
formación o crecimiento de una película pasiva. Si el potencial desciende es claro 
indicio de tiene lugar un proceso de degradación del material, por lo que la 
película protectora se ha desprendido o presenta defectos que dejan expuesto el 
material base [156].  
Ha de tenerse en cuenta que la comparación de los potenciales de disolución de 
las aleaciones de aluminio puede inducir a error, así por ejemplo, las aleaciones 
de la serie 2xxx que tienen un potencial de disolución menos negativo (≈ -
650 mV) que las de la serie 5000 (≈ -800 mV) y sin embargo, esta última 
muestran una resistencia a la corrosión excelente, mientras que las aleaciones de 
la serie 2000 son altamente susceptibles a la corrosión por picaduras en 
ambientes naturales. 
Medidas potenciodinámicas 
Los ensayos de polarización electroquímica permiten entender y evaluar la 
resistencia a la corrosión de los materiales y evaluar el efecto o el cambio 
producido por un medio corrosivo. Las técnicas electroquímicas cono la 
voltametría cíclica, potenciodinánica potenciostática o galvanostática son 
herramientas básica y rápidas para la investigación. Con ellas se pueden 
establecer criterios de protección catódica y anódica y susceptibilidad a ciertos 
tipos de corrosión. Estas técnicas permiten ver la influencia de los elementos 
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aleantes en la pasividad del aluminio y el comportamiento de distintas aleaciones 
en diferentes electrolitos. 
En el caso del aluminio el estudio de las medidas potenciodinámicas no presenta 
un comportamiento como el de los aceros y está influenciado por la capa natural 
de óxido. Como se ha indicado antes, el potencial de corrosión o potencial de 
circuito abierto representa una mezcla entre el potencial del óxido y el metal. 
Por ello el potencial de picadura no tiene la misma importancia como en los 
aceros. En el acero, las picaduras son controladas por la iniciación, detectadas 
por el potencial de picadura, y que se propagan rápidamente, sin embargo, en el 
aluminio siempre hay una iniciación de un gran número de picaduras superficiales 
y muy pequeñas alrededor de las partículas intermetálicas que tienen un 
comportamiento catódico con respecto a la matriz, pero la propagación de las 
picaduras no se puede deducir de la medida del potencial. Cuando se mide la 
velocidad de corrosión instantánea, se ha de considerar como el resultado de la 
corrosión uniforme pero no revela nada acerca de los aspectos morfológicos de la 
corrosión tales como el diámetro, la densidad y localización de las picaduras. 
Además no hay dominio de la pasividad ya que el aluminio es naturalmente 
pasivo. 
La potenciometría representa la densidad de corriente en función del potencial 
que se aplica. Permite evaluar la susceptibilidad a la corrosión localizada 
atendiendo a la posición de los potenciales de picadura (Epic), los valores de 
densidad de corriente en las polarizaciones anódica y catódica así como la 
presencia de la repasivación (Erp). En la siguiente figura se muestra un ejemplo de 
una voltametría cíclica correspondiente a la aleación AA7075-T6 donde se 
indican los distintos puntos característicos. 
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Figura 4.8-1: Potenciometría del aluminio donde se representa los potenciales de corrosión 
picadura y repasivación. 
Impedancia 
La Espectroscopia de Impedancia Electroquímica (EIS) es una técnica “no 
destructiva” que se emplea, entre otras aplicaciones, para el estudio de los 
procesos de corrosión aportando información de las características superficiales 
del sistema. Se basa en la perturbación mediante una señal sinusoidal de potencial 
de pequeña amplitud, del orden de 10 mV, y frecuencia variable (1 MHz -1mHz) 
que permite detectar la mayor parte de los procesos de relajación que tienen 
lugar en la interfase metal/electrólito. Cuanto menor es la amplitud de la señal 
aplicada menos se perturbará al electrodo de trabajo obteniéndose una 
información más real sobre el comportamiento del sistema. Como respuesta se 
obtiene una señal de intensidad de corriente también de tipo sinusoidal, 
proporcional a la perturbación y con la misma frecuencia que difiere en los 
valores de su amplitud y de ángulo de fase.  
- Señal aplicada:   
- Respuesta del sistema:  
La relación entre la señal de voltaje de entrada y el flujo de corriente de la 
respuesta es la impedancia del sistema Z. La impedancia es el equivalente a la 
resistencia definida para circuitos de corriente continua según la ley de Ohn 
(V=I·R) Es una magnitud compleja cuyo módulo equivale al cociente de los 
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módulos del potencial e intensidad y cuyo argumento viene dado por la 
diferencia de fase entre las señales de entrada y salida. 
 
 
La representación de la impedancia se puede realizar de diferentes formas:  
Diagrama de Nyquist: se representa la componente real de la impedancia frente 
a la imaginaria para las distintas frecuencias estudiadas figura 4.8-1a. 
Representación de Bode: En esta representación  se muestra la evolución del 
ángulo de fase y el modulo en función de la frecuencia figura 4.8-1b. 
En la siguiente imagen se puede ver un ejemplo de ambas representaciones. 
   
Figura 4.8-2: Ejemplo de las representaciones de Nyquist y Bode. 
Los resultados obtenidos mediantes EIS se pueden ajustar a  un circuito eléctrico 
equivalente, simulando los procesos que tienen lugar en el sistema mediante 
elementos eléctricos comunes cuyo valor de impedancia viene dado por: 
Resistencia  
Capacidad    Siendo:  
Inducción  
a) b) 
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La impedancia total de elementos conectados en serie es la suma vectorial de las 
impedancias de cada uno de los elementos. La impedancia total de elementos 
conectados en paralelo viene dada por la suma vectorial de las admitancias de 
cada uno de ellos, siendo la admitancia la inversa de la impedancia . 
 
De esta forma se consigue clarificar el comportamiento del sistema separando los 
fenómenos que tienen lugar en función de su frecuencia. Cuando se introduce un 
metal en una disolución se produce una reordenación de los iones cargados y los 
dipolos orientados en la interfase metal electrólito según el modelo de 
Hemholtz. Por ello, se considera a la interfase como un condensador al que se 
denomina doble capa electroquímica y que se represente mediante CDL. No es un 
condensador perfecto, sin embargo, para perturbaciones de potencial de pequeña 
amplitud (mV) posee una caída de potencial lineal y se comporta como un 
condensador ideal. En este caso sencillo la interfase puede ser modelada por un 
circuito equivalente (circuito de Randles) como se muestra en la figura 4.8-3.  
 
Figura 4.8-3:Esquema de la interfase metal-disolución y el circuito eléctrico correspondiente.  
La caída óhmica existente entre el electrodo de trabajo y el contraelectrodo 
estaría se representa mediante una resistencia R
S
 (resistencia del electrolito). 
Si el metal sufre una reacción este proceso se puede representar mediante la 
resistencia faradaica o resistencia a la transferencia de carga entre el electrolito y 
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el electrodo de trabajo RCT, que da cuenta del movimiento de electrones que se 
pone en juego cuando el electrodo de trabajo se está corroyendo. A este término 
se le puede añadir la impedancia faradaica que indica el transporte de masa que 
está teniendo lugar. Esta impedancia engloba la impedancia de las especies que se 
oxidan y las que se reducen y el término global se conoce como impedancia de 
Warburg Zw. 
La RCT determina la velocidad de la reacción de corrosión, y en un proceso 
controlado por activación este parámetro es equivalente a la resistencia a la 
polarización RP. Usando la ecuación de Stern-Geary se puede calcular la densidad 
de corrosión  [158] donde .y  representan las pendientes de Tafel de la 
de la reacciones anódica y catódica. 
 
A frecuencias altas, el sistema deja pasar la mayor parte de la corriente, de modo 
que la impedancia solo depende de RS. Sin embargo, a frecuencias bajas, el 
sistema se vuelve menos conductor impidiendo el paso de la corriente, de forma 
que el valor de la impedancia se determina por los procesos de relajación que 
ocurren en el sistema y que implican transferencias de carga y masa. 
El sistema más sencillo vendría representado por la simple presencia de una 
transferencia de carga obviando la Zw que se presenta en el circuito de la 
figura 4.8-2 y obteniendo solamente un arco capacitivo. 
Sin embargo, la mayoría de los sistemas reales no son tan sencillos, sino que 
manifiestan grandes desviaciones respecto de éste. Estas desviaciones pueden 
estar originadas por distintas causas: efectos de difusión, adsorción de especies 
intermedias, falta de homogeneidad superficial y aparición de películas 
superficiales. La presencia de otros fenómenos secundarios hace necesario 
introducir más constantes de tiempo y el uso de circuitos más complejos que 
permitan describir la respuesta del electrodo de trabajo.  
Uno de los casos más habituales se presenta cuando junto al proceso de 
transferencia de carga aparece una variación en la concentración de los 
reactantes, de los productos o de ambas, nos encontramos ante un proceso de 
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difusión. Su comportamiento se define mediante una impedancia de Warburg 
que se representa mediante la expresión compleja [159]: 
 
Donde  es el coeficiente de difusión que está relacionada con las especies 
oxidadas y reducidas. Este fenómeno de difusión se manifiesta por la aparición, 
en el diagrama de Nyquist, de una cola de pendiente unidad en el rango de las 
bajas frecuencias, que deforman el semicírculo de Randles, como se muestra en 
la figura.  
    
Figura 4.8-4: Diagrama de Nyquist con presencia de difusión infinita y circuito equivalente  
El comienzo de dicha cola depende de los valores relativos de RCT,  C, y . De 
forma general, se puede predecir cuál es el proceso predominante con ayuda de 
las relaciones siguientes [160]. 
- RCT /  > 10 proceso controlado por transferencia de carga. 
-  RCT /  < 0,1 proceso controlado por difusión 
- RCT /  ≈ 1 proceso mixto controlado por transferencia de carga y difusión que 
tiene lugar a velocidades similares. 
El circuito equivalente para este comportamiento tiene el aspecto que indica la 
figura 4.8-4b. Si la difusión esta originada por una capa de espesor finito, estas 
colas pueden curvarse hacia el eje real de la impedancia describiendo un segundo 
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semicírculo cuyo tamaño puede variar dependiendo de cual sea el proceso 
predominante [159]. 
Condiciones experimentales 
Los ensayos electroquímicos fueron realizados en diferentes medios y 
condiciones que se detallaran en el apartado correspondiente. Para la realización 
de todas las medidas electroquímicas se ha empleado una celda electroquímica 
convencional de tres electrodos (figura 4.8-5): Electrodo de trabajo WE, 
electrodo auxiliar AE (malla de platino) y electrodo de referencia RE (electrodo 
de calomel saturado (SCE), si no se especifica algún cambio). El control de la 
celda se llevó a cabo con un potenciostato AUTOLAB 30 de Ecochemie® con un 
modulo FRA para la medida de la impedancia. 
Los ensayos potenciodinamicos se realizaron empleando distintas velocidades y 
potenciales de partida que se indicaran en el apartado correspondiente.  
En lo referente a las medidas de EIS se llevaron a cabo en el OCP. El intervalo de 
frecuencias analizado fue entre 1 MHz y 1 mHz con cinco puntos por década 
aplicando una perturbación de señal de 10 mV r.m.s. de amplitud. 
E aquellos ensayos donde se empleó control de la temperatura se usó un sistema 
de recirculación de agua termostatizado. 
 
Figura 4.8-5: a) AUTOLAB 30 Ecochemie, b) Celda electroquímica  usada para los ensayos con 
control de temperatura. 
Para el tratamiento y el ajuste de los datos al circuito eléctrico correspondiente 
se empleó el conjunto de programas Arianne [161]. 
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Figura 4.9-1: Microscopio óptico 
Olympus GX51. 
Figura 4.9-2: Microscopio electrónico de 
barrido  JEOL 5410. 
4.9 MICROSCOPÍAÓPTICA Y ELECTRÓNICA 
La caracterización microestructural de las muestras, al igual que la observación de las 
superficies después de ser sometidas a los distintos ensayos se realizó mediante 
las técnicas de microscopia óptica y 
microscopía electrónica de barrido 
El microscopio óptico empleado es un 
Olympus GX51 equipado con un sistema 
de análisis de imagen que permite 
identificación de fases así como la medida 
del tamaño de grano.  
El examen de las muestras mediante 
microscopia electrónica se llevó a cabo 
con la ayuda del microscopio 
electrónico de barrido (SEM) JEOL 
5410 dotado de un sistema de 
microanálisis por espectroscopía de 
dispersión de energía de rayos-X, EDS. 
El sistema de análisis incorporado  
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5.ANÁLISIS E IMPLANTACIÓN DE LAS ALEACIONES 
 
5.1 CARACTERIZACIÓN MICROESTRUCTURAL DE LAS ALEACIONES 
BASE (SEM Y MO) 
Tras la recepción de las aleaciones, se realizó un análisis químico composicional 
mediante Espectrometría de Emisión Atómica por Chispa). Los resultados 
obtenidos en las dos aleaciones bajo estudio T6 y T73 se indican en la tabla 5.1. 
Tabla 5.1-1: Composición química de las aleaciones estudiadas. 
7075 Zn Mg Cu Fe Cr Si Ti Mn Ni Zr 
T6 5,64 2,35 1,57 0,28 0,19 0,08 0,027 0,022 - - 
T73 6,14 2,72 1,71 0,17 0,20 0,07 0,012 0,05 - - 
Como ya se ha indicado en la parte teórica de esta memoria, las aleaciones de 
aluminio de la serie 7xxx contienen una amplia variedad  de partículas 
intermetálicas formadas durante la fundición y la homogeneización de las 
muestras debido a la baja solubilidad de los elementos de aleación en la fase  del 
aluminio y a su  interacción con  las impurezas presentes en la aleación. Las 
características electroquímicas de las partículas constituyentes son diferentes y 
pueden ser divididas en dos grupos.  Las partículas que contienen Al Cu y Fe, son 
catódicas con respecto a la matriz y por tanto promueven la disolución de la 
misma en su contorno. Las partículas que contienen Al Zn y Mg anódicas con 
respecto a la matriz y por lo tanto se disuelven preferentemente a esta. 
Por ello es importante saber qué tipo de precipitados están presentes en muestra 
matriz y saber de antemano que comportamiento van a tener en un medio en el 
que el par galvánico se vea favorecido [44,162]. 
5.2 EXAMEN DE LA MICROESTRUCTURA 
Para el examen de la microestructura se ha partido de las muestras pulidas como 
anteriormente hemos indicado. 
5. ANÁLISIS E IMPLANTACIÓN DE LAS ALEACIONES 
P á g i n a | 96   
Una inspección inicial de las superficies de la muestra mediante microscopia 
óptica revela la presencia de precipitados de distintos tamaños y formas 
distribuidos por toda la matriz con una orientación en bandas debido a la 
laminación sufrida en el conformado del material. En la siguiente figura se 
muestran las micrografías ópticas para ambos tratamientos térmicos. 
 
Figura 5.2-1: Micrografía óptica de la aleación AA7075 tras el pulido donde se aprecian las 
partículas intermetálicos presentes. a) AA7075-T6. b) AA7075-T73. 
Como estudio previo, se ha determinado el área de superficie que representan 
todos los precipitados. Para ello se ha utilizado el software “Analysis” del 
microscopio Olympus G51. El software nos permite identificar las distintas fases 
presentes en la muestra haciendo uso del cambio de contraste que se produce en 
los límites. Como se puede ver en las siguientes micrografías se obtiene una 
buena identificación. 
 
Figura 5.2-2: Micrografía de la aleación T6 donde se han identificado las fases presentes. 
El cálculo estimado del área cubierta por las partículas intermetálicas hecho 
mediante la identificación de fases indica que se encuentra entre 3-3,5% del área 
total de la muestra sin encontrar diferencias significativas entre ambas aleaciones. 
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5.2.1 Compuestos intermetálicos presentes 
Existe una gran variedad de reactivos para el revelado de los precipitados y la 
microestructura de las muestras y dependiendo del material base de partida se 
obtendrá un mejor o peor revelado de las distintas fases así como los límites de 
grano [163]. Muchos de los precipitados presentes en la aleación AA7075 son 
fácilmente identificables sin un previo ataque de la muestra, pero alguno como el 
Al-Cu-Mg no presenta diferencia de contraste por lo que son difícilmente 
identificables en microscopia óptica.  
La identificación de los precipitados presentes se han realizado mediante SEM/ 
EDS. Dicho análisis se hizo antes y después de distintos ataques químicos para el 
revelado de las posibles partículas.  
En la siguiente figura se representan imágenes de los distintos precipitados 
presentes en ambos tratamientos térmicos de la aleación. Su estequiometria es 
difícil de identificar ya que, la señal correspondiente al Al de la matriz en los 
espectros EDS, desvirtúa la estequiometria calculada. Aun así, teniendo en 
cuenta la relación de concentraciones entre los demás elementos presentes y 
comparando con las referencias bibliográficas, se ha identificado la 
estequiometria de cada una de ellas. 
 
Figura 5.2-3: Micrografías de SEM de las principales segundas fases encontradas en la aleación 
AA7075: a) Mg2Si, b) Al-Cu-Mg, c) SiO2, d) Al7Cu2Fe, e) Al23CuFe4. 
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Mg2Si
Para intentar corroborar estos resultados también se han realizados ensayos de 
difracción, como se verá más adelante.  
Las partículas encontradas se enumeran a continuación con una descripción de 
cada una de ellas: 
1. Mg2Si: Se muestran como partículas negras de diferentes formas y tamaños 
(figura 5.2-3a). Presentan un elevado contenido de oxígeno en su superficie. 
El espectro obtenido por EDS muestra la presencia de Mg y Si en una 
relación Mg/Si próxima a 1. Esta baja relación, alejada de su estequiometría, 
podría ser debida a la presencia de SiO2 o la oxidación de Mg, ya que todos 
los espectros muestran un elevado porcentaje de oxígeno. Como puede verse 
en el mapa de elementos que se muestra a continuación los dos elementos 
más abundantes son el Mg y el Si lo que corrobora la presencia de dicha 







Figura 5.2-4: Espectro EDS de una partícula de Mg2Si y mapa de elementos donde se puede 
identificar con claridad la presencia de Mg y Si.  
Elmt. % Atom.  
O  K 27,93 
Mg K 17,63 
Al K 36,95 
Si K 16,43 
Cu K 0,22 
Zn K 0,84 
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AlCuMg
2. Partículas con estequiometria próxima a AlCuMg de color gris y forma 
redondeada (figura 5.2-3b). Son las menos abundantes en ambos tratamientos, 
Estas partículas son difíciles de identificar a simple vista, siendo identificadas tras 
un ataque con una disolución de HF al 0,2%. En el espectro obtenido por EDS 
se puede ver un alto contenido en Cu y Mg con una relación próxima a 1 siendo 
casi siempre menor el contenido en Mg posiblemente debido a la oxidación 
superficial así como el mayor contenido en Cu en la matriz que altera la relación 






Figura 5.2-5: Espectro EDS de una partícula de AlCuMg y cuantificación de los elementos 
presentes. 
3. SiO2: Partículas de apariencia similar a las de Mg2Si pero geometría más 
redondeada. En el espectro obtenido por EDS se puede ver el elevado 
contenido de Si y O presente con una relación atómica O/Si muy 






Figura 5.2-6: Espectro EDS de una partícula de SiO2 y cuantificación de los elementos 
presentes. 
Elmt. % Atom.  
O  K  7,26 
Mg K 18,07 
Al K  54,94 
Cu K 18,16 
Zn K 1,57 
Elmt. % Atom. 
O K  54,0 
Mg K 0,95 
Al K  21,55 
Si K 23,01 
Cu K 0,13 
Zn K 0,36 
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Al23CuFe4
4. Al7Cu2Fe: presentan forma irregular y gran variedad de tamaños (1-15 µm). 
Solamente está presente en el tratamiento T73 (figura 5.2-3c). La relación 








Figura 5.2-7: Espectro EDS de una partícula de Al7Cu2Fe y cuantificación de los elementos 
presentes. 
5. Al23CuFe4: Es el precipitado más abundante en ambas aleaciones con 
apariencia similar al Al7Cu2Fe, pero con geometría más definida 
(figura 5.2-3d). Este intermetálico presenta un mayor porcentaje de Cu 
siendo la relación atómica Fe/Cu obtenida próxima a 3,6, lo que también 







Figura 5.2-8: Espectro EDS de una partícula de Al23CuFe4 y cuantificación de los elementos 
presentes. 
Elmt. % Atom. 
O K 8,97 
Al K 64,45 
Fe K 7,78 
Cu K 18,09 
Zn K 0.70 
Elmt % Atomic  
Mg K 0,8 
Al K 78,81 
Fe K 15,81 
Cu K 3,55 
Zn K 1,03 
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La cuantificación de los distintos espectros, como se puede observar, muestra 
que la estequiometria de los intermetálicos puede ser próxima a la indicada, sin 
obviar el error en la estimación debido a la influencia de la matriz de aluminio. 
5.2.2 Tamaño de grano 
Para revelar los límites de grano se ha empleado un ataque con ácido nítrico. Se 
utiliz´´o para ello una disolución del 25% de HNO3 comercial (70%) en agua 
destilada. Se calentó la disolución a 70 ºC y se expuso la muestra pulida al 
reactivo durante 40 segundos [163].Como podemos ver en las imágenes, se revelan 
completamente los límites de grano existentes. 
 
Figura 5.2-9: Imagen superficial de la aleación T6 (a) y T73 (b) tras el revelado de los límites 
de grano por ataque con HNO3 
Para el cálculo del tamaño de grano se ha empleado el análisis de imagen  
“Intercept counting” se trata de un complemento del programa “Analysis” del 
Microscopio óptico Olympus G51. Se basa en el número de intersecciones entre 
un patrón fijado y las fuertes desviaciones de intensidad que se observan en la 
imagen debida a los límites de grano. 
a) b) 
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Figura 5.2-10: Patrón usado para le medida del tamaño de grano. 
El patrón usado para el cálculo es el que se muestra en la figura anterior (patrón 
indicado por  la norma ASTM E 112 para la medida del tamaño de grano de  
muestras metálicas). Se trata de una combinación de dos líneas diagonales 
cruzadas, una línea inferior y otra vertical a la izquierda, y tres circunferencias de 
distinto diámetro centradas en el centro de la imagen. 
El tamaño del grano se determina por la distancia media de dos intersecciones 
sucesivas. Del análisis de los resultados se obtiene el histograma como el que se 
muestra en la figura siguiente con una distribución de tamaños de grano y su 
diámetro medio.  
 

























Diametro de grano (µm)  
T6
T73
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Se puede ver que no hay grandes diferencias entre ambas aleaciones, mostrando 
una distribución del tamaño de grano muy similar. 
Al revelar los límites de grano se intentó identificar mediante SEM las partículas 
de endurecimiento presentes en ellos. Como se ha indicado en la introducción, la 
precipitación de las partículas de endurecimiento estructural (MgZn2) tiene lugar 
de una forma homogénea, apareciendo tanto en la matriz como en los límites de 
grano, donde aparecen concentrados. Estas partículas son de tamaño 
manométrico, y aunque su tamaño es mayor en el caso del tratamiento T73 
debido al engrosamiento durante la sobremaduración, no fue posible 
identificarlas tras distintos ataques con los reactivos indicados en la bibliografía.  
Sin embargo, como se observa en la siguiente microgarfia de SEM 
(figura 5.2.-12) se puede apreciar en los límites de grano la existencia de huecos 
que parecen corresponder a la presencia de precipitados que se han desprendido 
tras el ataque químico, como consecuencia del ataque selectivo de la matriz del 
entorno 
 
Figura 5.2-12: Revelado del límite de grano mediante ataque con HNO3 en la aleación T73 
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5.3 ELECCIÓN DE LOS PARÁMETROS DE IMPLANTACIÓN MEDIANTE 
SRIM 
Para la elección de las condiciones de implantación empleadas se pretendía 
conseguir un aumento de dureza y la modificación de la superficie externa de la 
muestra para así obtener una capa más protectora frente a la corrosión y al 
desgaste. Como punto de partida para se tomaron los datos bibliográficos 
publicados para cada uno de los elementos.  
Para la implantación de N existe gran variabilidad entre las condiciones de 
implantación con dosis comprendidas entre 1×1016 iones/cm2 [92] y 
1×1019 iones/cm2 [164] y potenciales de aceleración entre 2 keV [137] y 400 keV 
[123]. Los parámetros más empleados se encuentran entre 2-5×1017 iones/cm2 [133] 
y 40-100 KeV [128,165] obteniendo mejoras significativas. Para estas condiciones de 
implantación se obtienen porcentajes atómicos entre el 20-50% de nitrógeno 
calculados mediante XPS y RBS. De igual modo se obtiene un rango proyectado 
entre 120 y 170 nm con máximos entre 40 y 100 nm y dispersión longitudinal 
del orden de 20-30 nm.   
Las mejoras que aportan como ya se ha indicado en la introducción dependen de 
las condiciones de implantación y de la dosis, e incluso alcanzada cierta dosis 
crítica los efectos pueden verse reducidos como indican algunos autores [93].  
Mediante SRIM se realizó el cálculo para una aleación de aluminio con un 
contenido de próximo al de las aleaciones AA7075: 5% Zn, 2.6% Mg, 0.7% Cu 
y 91% Al. Los resultados obtenidos se muestran en la Tabla 5.3-1 donde se 
puede ver la energía perdida por las colisiones elásticas (núcleos) e inelásticas 
(electrones) la profundidad del máximo (rango proyectado) y la dispersión 
lateral y longitudinal (dispersión del rango). La representación gráfica 
(figura 5.3.-1) muestra la representación del rango iónico en función de las 
distintas energías de implantación. Hay que tener en cuenta que el programa no 
tiene en cuenta la pulverización producida en la superficie aunque para el caso 
del N no tiene gran importancia al tratarse de un ion de reducido tamaño. 
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10,00 4,44·102  5,45·102  24,2 14 10,3 
15,00 5,44·102  5,09·102  35,1 18,8 14,1 
20,00 6,28·102  4,75·102  45,9 23,2 17,5 
30,00 7,96·102  4,19·102  67,1 30,8 23,9 
40,00 1,01·103  3,76·102  86,6 36,7 29,5 
50,00 1,14·103  3,43·102  105,0 41,6 34,4 
60,00 1,23·103  3,15·102  122,9 45,9 38,8 
70,00 1,29·103  2,93·102  140,7 49,9 42,8 
80,00 1,33·103  2,74·102  158,6 53,6 46,6 
90,00 1,36·103  2,57·102  176,4 57,1 50,2 
100,00 1,39·103  2,43·102  194,3 60,4 53,7 
120,00 1,44·103  2,19·102  230,1 66,6 60,3 
150,00 1,53·103  1,92·102  283,4 74,8 69,7 
170,00 1,59·103  1,78·102  318,4 79,7 75,5 
200,00 1,68·103  1,61·102  369,5 86,3 83,6 
 
Figura 5.3-1: Rango proyectado para las distintas energías calculado mediante SRIM para la 
implantación de N en la aleación AA7075. 
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A la vista del gráfico y persiguiendo el objetivo antes expuesto se tomó como potencial 
de aceleración 50 keV consiguiendo así una capa externa próxima a la superficie rica en 
el elemento implantado. 
Para la implantación de Mo existen pocas referencias como punto de partida en 
la elección de las condiciones de implantación. Con una energía de 20 keV y una 
dosis de implantación de 1×1016 iones/cm2 tanto en aluminio puro en la aleación 
AA7075-T6 A.H. Al-Saffar et al. [96] obtuvieron una concentración atómica de 
aproximadamente 20-25% aunque en dicho trabajo no se indica el rango 
proyectado. Por otro lado X. Zhang et all. [97] realizaron la implantación en la 
aleación AA3103 a mayores energías, 50 y 100 keV con dosis comprendidas 
entre 2×1016 y 2×1017 ion/cm2. Para bajas dosis y baja energía obtuvieron un 
máximo de concentración del 15% atómico a profundidades de 30 nm y para 
mayores dosis y energías un 45% atómico a 50 nm de profundidad. Existen otros 
trabajos de implantación de Mo en aluminios pero en condiciones de elevada 
temperatura [166] por lo que no fueron considerados.  
Mediante SRIM se obtuvieron los resultados mostrados en la Tabla 5.3-2, 
seleccionando como energía de implantación 100 keV para el que se ha obtenido 
un rango proyectado de aproximadamente 50 nm. 
















50 5,62·10-1  6,26·100  285 87 68 
60 6,15·10-1  6,37·100  327 98 77 
80 7,10·10-1  6,50·100  409 119 93 
90 7,54·10-1 6,54·100  449 129 101 
100 7,94·10-1  6,55·100  489 139 109 
110 8,33·10-1  6,55·100  529 149 117 
120 8,70·10-1  6,55·100  569 158 125 
130 9,06·10-1 6,54·100  609 168 132 
140 9,40·10-1 6,52·100  649 177 139 
150 9,73·10-1 6,50·100  688 187 147 
160 1,01·100  6,47·100  728 196 154 
180 1,07·100  6,41·100  808 215 169 
200 1,17·100  6,34·100  888 233 183 
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Figura 5.3-2: Rango proyectado para las distintas energías calculado mediante SRIM para la 
implantación de Mo en la aleación AA7075 
Para la implantación de N se seleccionó una dosis intermedia sin llegar a la dosis 
de saturación atendiendo a los resultados de la bibliografía que sugiere que para 
dosis elevadas se obtiene una reducción del efecto producido.  
En la implantación de molibdeno se redujo la dosis debido al tiempo de 
implantación necesario. El Mo es un elemento de mayor volumen y con una 
temperatura de fusión elevada, por lo que la formación del plasma es más difícil y 
las intensidades de corriente que se pueden extraer mucho menores. Esto 
conlleva que alcanzar elevadas dosis supone un aumento del tiempo de 
implantación muy importante que encarece extremadamente  el proceso. 
Los parámetros de implantación utilizados se resumen en la siguiente tabla.  








N+ 50  2x1017         100 
Mo+ 100  2x1016         15 
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5.4 RUGOSIDAD SUPERFICIAL 
El estudio de la rugosidad superficial de las distintas muestras implantadas y no 
implantadas ha sido realizado para distintos tamaños de área. En la tabla siguiente 
se pueden ver los parámetros calculados para cada una de las superficies 
analizadas. La implantación iónica afecta a la rugosidad superficial de la muestra 
debido a que el bombardeo iónico produce un pequeño desgaste o pulverización 
de la superficie. En términos generales, los efectos producidos en la rugosidad 
por los procesos de implantación depende en gran medida de la rugosidad inicial 
de la aleación, así como el elemento implantado y la dosis de implantación [97,128] 
sin olvidar la aceleración empleada y la estructura de la muestra a implantar. 
Tabla 5.4-1: Rugosidad superficial obtenida por perfilometría interferométrica. 
Rugosidad Ra (nm) Rq (nm) Rz (nm) Rt (nm) 
91x119µm2     
T6-Base 5.9 11.1 298.9 569.9 
T6-N 11.6 18.6 445.5 739.1 
T6-Mo 4.0 10.6 425.6 772.6 
T73-Base 6.1 13.9 381.6 636.3 
T73-N 7.5 21.5 568.9 1035.9 
T73-Mo 5.7 11.5 404.9 823.3 
250x250 µm2     
T6-Base 7.9 14.1 632.3 965.4 
T6-N 12.6 18.6 719.3 1087.6 
T6-Mo 7.3 12.4 580.8 991.3 
T73-Base 8.2 20.6 381.6 636.3 
T73-N 8.2 15.8 850.6 1233.3 
T73-Mo 11.8 32.2 2070 2780 
1000x1000 µm2     
T6-Base 7,8 12,6 415,0 685,9 
T6-N 14,2 17,9 228,9 311,9 
T6-Mo 12,5 16,4 291,9 569,2 
T73-Base 8,7 21,5 686,8 1036,9 
T73-N 15,4 20,2 328,7 502,7 
T73-Mo 10,9 17,0 532,7 748,8 
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Es difícil analizar el efecto de la implantación debido a la gran variabilidad que se 
obtiene en los resultados. No se puede obviar tampoco que el aumento de la 
superficie da lugar a un aumento de todos estos parámetros de medida de 
rugosidad ya que un aumento de la superficie analizada también lleva aunado un 
aumento de la probabilidad de encontrarnos con ondulaciones de la superficie y 
por tanto mayores serán las desviaciones. 
Los parámetros Ra y Rq indican que la rugosidad de partida de ambos 
tratamientos térmicos, T6 y T73 es similar a pesar de la diferente dureza de las 
muestras, lo que parece indicar que el método de preparación de la superficie es 
adecuado ya que no conlleva variabilidad en el resultado. 
De forma general se puede decir que la implantación de N genera un aumento de 
la rugosidad. Aunque es más destacado para superficies menores, donde el efecto 
de la implantación es mayor, sobre todo para la condición T6. Para superficies 
mayores la ondulación de la muestra puede predominar y enmascarar el efecto de 
la implantación. 
El efecto que produce la implantación de Mo no es muy evidente ya que los 
valores obtenidos dependen del tamaño de la superficie analizada. Se aprecian 
efectos puntuales como un aumento elevado de la rugosidad para la condición 
T73 y un tamaño de superficie intermedio. 
Aunque los valores de rugosidad parecen tener una tendencia y se pueden 
explicar por el bombardeo iónico sobre la superficie. Las imágenes de la 
topografía de las muestras obtenidas mediante perfilometría nos ayudan a 
entender un poco más estos resultados (figura 5.4.-1). Como puede verse en la 
figura, las superficies de ambas aleaciones no implantadas presentan picos bien 
definidos correspondientes a las partículas intermetálicas, causando valores 
elevados para Rz y Rt. Después de la implantación, los picos correspondientes a 
las partículas intermetálicas no son tan destacados y por lo tanto se obtiene una 
disminución de estos parámetros, especialmente en el caso de tratamiento 
térmico T6. Cabe destacar también, que después de implantación  de Mo se 
aprecian huecos que podrían corresponder al desprendimiento de las partículas  
intermetálicas, lo que lleva asociado un mayor valor de los parámetros de Rz y 
Rt en comparación con las muestras implantadas con nitrógeno. 
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Figura 5.4-1: Topografía de las muestras obtenidas por perfilometría interferométrica. 
Por tanto, no podemos despreciar la vista superficial de la muestra. Los 
parámetros Ra y Rq indican que la implantación de N produce un aumento de la 
rugosidad de la muestra y una reducción tras la implantación con Mo. Sin 
embargo la implantación de N también parece suavizar la superficie de las 
partículas intermetálicas e incluso en el caso de la implantación de Mo el efecto 
aumenta por su desprendimiento, dejando sus respectivos huecos en la superficie 
del aluminio. 
Obviando los precipitados presentes, las muestras implantadas con N parecen ser 
más rugosas e incluso más en el caso de la implantación de Mo donde  la 
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6.CARACTERIZACIÓN QUÍMICA Y ESTRUCTURAL DE 
LAS CAPAS MODIFICADAS 
 
6.1 ANÁLISIS ESTRUCTURAL MEDIANTE DIFRACCIÓN DE RAYOS X 
La difracción de rayos X se ha utilizado en primer lugar para identificar las 
distintas fases presentes ya que el análisis mediante EDS no permite obtener la 
estequiometria exacta de los precipitados intermetálicos y fases de 
endurecimiento presentes en la aleación. En segundo lugar, se ha utilizado  para 
determinar las modificaciones estructurales inducidas por las diferentes 
implantaciones en la superficie de la aleación. 
Caracterización del material base 
Se registraron los difractogramas de las aleaciones no implantadas (T6 y T73) con 
una configuración de Bragg-Brentano o theta-2 theta, utilizando como fuente de 
radiación la K Cu (1,54056Å) a un voltaje anódico de 40 kV y una corriente de 
35 mA. La detección se realizó en un intervalo de ángulo de 5 a 100º con un paso 
de 0,02º, y un tiempo de adquisición de 2 horas. 
Como se observa en la figura 6.1-1 en estas condiciones, se identifican los picos 
correspondientes a los ángulos de difracción de la estructura cúbica centrada en 
las caras del aluminio (JCPDS-ICDD  004-0787), y en la aleación 7075-T73 se 
observa también pequeños picos que corresponden, como se identifica 
posteriormente, al precipitado de endurecimiento.  
Para realizar una identificación más precisa de los precipitados presentes en la 
aleación se han repetido estos espectros, con la misma configuración /2  y en 
las mismas condiciones, pero con un tiempo de adquisición de 24 horas. 
Haciendo uso de la base de datos de espectros de difracción (JCPDS-ICDD, Joint 
Committee on Powder Diffraction-International Centre for Diffraction Data) se 
ha llevado a cabo la identificacion de los precipitados presentes en las muestra. 
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Figura 6.1-1: Difractogramas obtenido para ambas muestras T6y T73 con una configuración 
/2 . 
El precipitado mas facilmente identificable es el MgZn2 de fortalecimiento 
estructural [167], siendo mas facilmente observable en el tratamiento T73 debido a 
su sobremaduración que hace aumentar su cantidad y tamaño. En la figura 6.1-2 
se presenta el difractograma de la aleacion T73 en la que se puede observar la 




Figura 6.1-2: Difractograma de la aleación T73 donde se puede observar la coincidencia de los 
angulos de difracción del MgZn2 (La intensidad relativa correspondiente al MgZn2 está calculada 
sobre 10 para una mejor comparación de las señales). 
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También se obtiene una buena correspondencia para el AlCuMg (JCPDS-ICDD 
028-0015) como se puede observar en el siguiente difractograma (figura 6.1-3). 
Sin embargo, no fue posible identificar los picos correspondientes a las fases de 
Al-Cu-Fe ni la correspondiente a SiO2. 
 
Figura 6.1-3: Difractograma de la aleación AA7075-T73 donde se puede observar la 
coincidencia de los ángulos de difracción del AlCuMg (La intensidad relativa correspondiente al 
AlCuMg está calculada sobre 10 para una mejor comparación). 
Caracterización de las capas implantadas 
Con el propósito de obtener información sobre los posibles compuestos 
formados o modificaciones inducidas en la red cristalina de la aleación por el 
bombardeo iónico, se han analizado las muestras implantadas con N y Mo 
utilizado la difracción de rayos X en el modo de ángulo rasante. 
Los espectros de GAXRD se registraron primero durante 2 horas, y después 
durante 6 horas para reducir el ruido de la señal. Se emplearon diferentes 
ángulos de incidencia (0,4º, 0,5º y 1º) todos ellos superiores al ángulo crítico del 
aluminio para la radiación K  del Cu ( c= 0,236º) 
[168]. Los espectros se 
registrarón en el intervalo de 10 a 90º con un paso de 0,02º.  
  
La bibliografía revela que tras la implantación de N en aluminio se genera el 
nitruro de aluminio, AlN [169,170]. Se trata de un material cerámico con estructura 
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combinación de baja conductividad eléctrica y elevada conductividad térmica,  
dureza y estabilidad química [137]. 
La identificación de las señales de difracción para este compuesto es difícil debido 
al pequeño espesor de la capa implantada. Para ello, y a pesar de utilizar la 
difracción de ángulo rasante, la señal que se obtiene para los ángulos 
correspondientes al AlN son muy bajas como se puede observar en las 
figuras 6.1-4 y 6.1-5.  
 
Figura 6.1-4: Difractograma de ángulo rasante (0,5º de incidencia) de la aleación T6 antes y 
después de la implantación de nitrógeno donde se observa la señal de AlN formado. 
 
Figura 6.1-5: Difractograma de ángulo rasante (0.4º de incidencia) de la aleación AA7075-
T73 antes y después de la implantación de nitrógeno donde se observa la señal de AlN formado. 
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En el difractograma correspondiente a la T6 obtenido para un ángulo de 
incidencia de 0,5º, se puede ver una pequeña señal que coincide con los angulos 
de difracción del AlN hexagonal presentes a 33,1º (100%), 36,0º (60%) y 59,3º 
(30%) (JCPDS-ICDD 008-0262). En el difractograma de la aleación T73 para un 
ángulo de incidencia de 0,4º (figura 6.1-5) se identifican mejor estos picos. 
Además, en este espectro se observa claramente un cierto ensanchamiento  de la 
base del pico (111) del Al, que se solapa con la presencia del pico a 36,0º (60%) 
correspondiente a los planos (200) del AlN; así como en la base del pico (220). 
La contribución de la muestra al ensanchamiento de los picos se debe 
fundamentalmente a dos factores: tamaño de cristal y microdeformaciones. Por 
consiguiente, y teniendo en cuenta el posible daño de la estructura cristalina 
consecuencia de los efectos balísticos de la implantación este ancheamiento de la 
base de los picos (111) y (220) del Al, puede deberse a cualquiere de estos dos 
factores. Es decir, puede atribuirse a una cierta amorfización debida a la 
desaparición del orden de largo alcance del aluminio y/o, puede justificarse por 
la presencia de microtensiones debidas a la alteración del retículo cristalino 
(vacantes e intersticiales).  
 
Las referencias bibliográficas muestran este mismo problema de sensibilidad 
debido al bajo espesor de la capa [121,171] y el tamaño de los precipitados que es del 
orden de 10-100 nm [172]. Los picos pasan a ser visibles si se realiza un 
tratamiento térmico posterior a la implantación [171] o para una dosis elevadas 
[130,135]. 
Tras la implantación de Mo no se ha observado ningún pico correspondiente a la 
formación de una nueva fase. Los difractogramas de las muestras implantadas con 
Mo no muestran ninguna evidencia de una nueva fase para ambos tratamientos 
térmicos, por lo que se deduce que el Mo se encontrará en solución sólida en la 
matriz de aluminio. La bibliografía indica que tras la implantación de Mo en 
aluminio se pueden formar diferentes tipos de compuestos como el Al12Mo,  
Al5Mo y AlMo3 dependiendo de la dosis de implantación empleada 
[166,174] y al 
igual que en el caso de la implantación de N la señal será mayor cuanto mayor sea 
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la dosis de implantación, pero, para la formación de estas fases la implantación 
fue realizada a temperaturas elevadas, lo que se aleja de las bases de este trabajo. 
Sin embargo, en los difractogramas realizados se observa un desdoblamiento de 
las señales a ángulos elevados. Este efecto se puede apreciar más fácilmente para 
la aleación AA7075-T6 cuyo difractograma realizado con un ángulo de incidencia 
de 0,4º se muestra en la figura 6.1-6. Este mismo efecto fue observado por Mottu 
et al. en un estudio riguroso realizado con GIXRD del efecto de la implantación 
de diferentes elementos como el Xe, Cr, Ar, N y Mo  en un acero inoxidable 
austenítico 316 LVM. Los resultados de su estudio mostraban que la 
implantación de Mo a 49 keV de aceleración y con una  de 1,5x1016 iones/cm2, 
producía el desdoblamiento de los picos a 50,2º(200), 74,4º(220) y 90,3º(311) 
del inoxidable que fue atribuido a la deformación tetragonal de la red de la 
austenita [175,176]. 
Dada la concordancia en los resultados, consideramos que esta es la explicación 
más plausible del efecto observado en nuestros difractogramas.  
 
Figura 6.1-6: Comparación de los difractogramas de ángulo rasante (0.4º) obtenidos para la 
muestra AA7075-T6 no implantada e implantada con Mo donde se observa el desdoblamiento de 
los picos. 
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6.2 CARACTERIZACIÓN QUÍMICA DE LAS SUPERFICIES MEDIANTE XPS 
Una vez realizada la caracterización estructural de las superficies implantadas y 
no implantadas mediante GAXRD se ha llevado a cabo un análisis de la 
composición química superficial de las aleaciones objeto de estudio mediante 
XPS. Con esta técnica, se pretende obtener información por un lado, sobre la 
distribución y el estado químico del elemento implantado, y por otro, sobre su 
efecto en la composición de las capas pasivas que se forman espontáneamente al 
aire en la aleación AA7075 en las condiciones  estudiadas (T6 y T73). 
6.2.1 Caracterización de las capas pasivas formadas al aire 
Análisis de las señales 
Los perfiles de composición en profundidad de las capas pasivas formadas al aire 
en ambos tratamientos térmicos de la aleación AA7075, son muy similares como 
se puede ver en las figura 6.2-1 y 6.2-2. Dichas figuras muestran la variación de 
concentración en profundidad de las especies químicas que constituyen la capa 
pasiva: H2O absorbida, OHˉ, O
2−, Al3+, Zn2+ and Mg2+. Hay que señalar que la 
energía de enlace (“Binding Energy”, BE) de los diferentes niveles analizados es la 
misma, dentro del error experimental (  0,2 eV), para todas las muestras 
analizadas.  
Para la determinación de los perfiles de composición en profundidad se ha 
realizado, en primer lugar, la deconvolución de los espectros de alta resolución 
de las señales más intensas obtenidas en el espectro general de las muestras 
(survey): O1s, C1s, Al 2p, Cu 2p Mg 1s y Zn 2p. Este análisis permite 
determinar el estado químico de las especies presentes en las capas analizadas. 
En primer lugar se ha analizado la señal del C 1s para comprobar que no existe 
un efecto de carga sobre la superficie de la muestra que produzca un 
desplazamiento de la energías de enlace de los elementos detectados.  
Los resultados muestran que el valor de energía de enlace de la señal de C 1s 
depende la muestra analizada, variando entre 284,7 eV y 286,7   eV. Estos  
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Figura 6.2-1: a) Perfil XPS de la capa pasiva formada al aire de la aleación T6. b) Ampliación 
del perfil. 





































































Figura 6.2-2: a) Perfil XPS de la capa pasiva formada al aire de la aleación T73. 
b) Ampliación del perfil. 
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resultados, en concordancia con otras investigaciones [177], indican que la energía 
de enlace del C 1s de contaminación no es válido para la calibración de los picos 
fotoelectrónicos de los diferentes elementos obtenidos en la superficie del 
aluminio. 
En nuestros espectros, el desplazamiento de las energías de enlace de los picos 
fotoelectrónicos debida a una mala compensación de carga puede ser descartada 
teniendo en cuenta la estabilidad de las señales a lo largo de los diferentes niveles 
analizados para determinar el perfil. 
- El análisis de la señal del O 1s puede ser ajustada a 3 picos: uno a 531,3 eV 
correspondiente al O2−, un segundo pico a 532,3 eV correspondiente al grupo 
hidroxilo (OHˉ) y un tercero a 533,8 eV asociado al agua molecular absorbida. 
Los valores de energía de enlace a los que se detectan estas especies tienen buena 
concordancia con los publicados en la bibliografía con relación al estudio de capas 
pasivas en aleaciones de aluminio [177,178]. La figura 6.2-3 muestra la 
deconvolución de esta señal donde se identifican los picos correspondientes a las 
distintas especies de oxígeno. La contribución relativa de cada pico o especie 
química, en cada una de las capas analizadas, correspondientes a diferentes 
tiempos de pulverización, muestra que la capa pasiva está formada 
principalmente por alúmina hidratada, en ambos tratamientos térmicos. 
Teniendo en cuenta la proximidad de las energías de enlace de las distintas 
especies no ha sido posible cuantificarlas por separado, por lo que en los perfiles 
en profundidad las tres contribuciones aparecen conjuntamente en una única 
señal (O1s). 
 
Figura 6.2-3: Deconvolución de los espectros de alta resolución del O 1s de ambas aleaciones: 
a) T6 a una profundidad de 0,6 nm. b) T73 a una profundidad de 1,3 nm. 
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- La señal del Al 2p muestra claramente un pico correspondiente al 
aluminio metálico, donde se distingue el doblete típico de esta señal debido al 
acoplamiento “espín-orbital” en el estado final (Al 2p1/2 a 72,9 eV y Al 2p3/2 a 
72,6 eV) y otro a 75,5 eV correspondiente al aluminio con estado de oxidación 
(III). Este pico se ha asignado al Al3+ en el óxido Al2O3 hidratado 
[179,180]. 
- El espectro XPS de alta resolución Mg 1s muestra dos componentes 
correspondientes al Mg metálico que aparece a 1304,0 eV y al óxido divalente 
(MgO) a 1305,8 eV [181]. Como se puede observar en las figuras 6.2-1 y 6.2-2, no 
existen diferencias significativas entre ambos tratamientos en lo que se refiere a 
la cuantificación de la señal de Mg2+ a través de la capa pasiva. Sin embargo, 
como se aprecia con mayor claridad en la representación 3D (figura 6.2-4) de la 
señal de Mg 1s en los distintos niveles analizados (cada nivel se corresponde con 
un tiempo de pulverización), la aleación T73 presenta una distribución más 
homogénea del Mg2+ a lo largo de la capa de óxido (primeros 20 niveles), 
mientras que en la condición T6 este elemento no aparece en los primeros 
niveles, y se localiza próximo a la interfase óxido/metal. 
 
Figura 6.2-4: Representación 3D del espectro fotoelectrónico del Mg 1s obtenido durante la 
pulverización de la superficie en:  a) la aleación T6, b) la aleación T73. 
- La deconvolución de la señal Zn 2p3/2  muestra un pico a 1021,0 eV, 
energía de enlace próxima a la referenciada para el Zn metálico en las bases de 
datos, y otro a mayor energía de enlace (1023,4 eV en la condición T6 y 1023,8 
eV en el tratamiento T73), cuya posición no coincide exactamente con la energía 
b) a) 
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tabulada para especies como el ZnO, ZnAl2O4 o Zn(OH)2 
[179,180]. Este pico 
puede ser atribuido al Zn2+ en el oxohidróxido de zinc (ZnOOH). 
- Por último, el espectro de alta resolución de Cu 2p3/2 muestra solamente 
un pico a 933,7 eV correspondiente al estado metálico. 
Interpretación de los espectros de XPS 
Una vez realizada la deconvolución de los espectros de alta resolución se obtiene 
el perfil de composición en profundidad, utilizando para la cuantificación de las 
señales los factores de sensibilidad de la base de SCOFIELD;y para la 
determinación de la profundidad, la velocidad de pulverización calculada 
experimentalmente cuyo valor es de 0,02 nm/s. Estos perfiles (figuras 6.2-1 
y6.2-2) nos permiten determinar las características destacables que darán lugar a 
diferencias entre ambos tratamientos térmicos. 
Una de las diferencias a señalar está relacionada con la señal del Zn2+. En ambos 
tratamientos de envejecimiento, esta especie está localizada, exclusivamente, en 
la zona más externa de la capa pasiva. Para esta señal, destaca una mayor cantidad 
de Zn2+ en el tratamiento T73, donde alcanza un valor próximo a 3,5 % at., 
frente a aproximadamente 1 % at. en la aleación T6. No se puede obviar la 
mayor concentración de partida de Zn en la aleación con tratamiento T73, 
aunque esta diferencia en concentraciones (0,7% atm.) no explicaría el 
porcentaje mucho más elevado de la especie oxidada. 
Otra diferencia a destacar es el enriquecimiento del Zn metálico que se observa 
en la interfase óxido/metal de la aleación T6, y que sin embargo, no está 
presente en la aleación T73. Este enriquecimiento se puede ver claramente en la 
representación 3D de la señal de Zn 2p con las distintos niveles obtenidos, 
durante la pulverización de las muestras (figura 6.2-5), donde se muestra un 
máximo en el nivel 20 correspondiente a una profundidad de pulverización de 
aproximadamente 3 nm (interfase óxido/metal). 
Por otro lado, la señal de Cu 2p muestra un enriquecimiento de Cu metálico en 
la interfase óxido/metal para el tratamiento T73 (figura 6.2-5b) que no presenta 
la aleación T6. 
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Figura 6.2-5: a) Representación 3D del espectro fotoelectrónico obtenido durante la 
pulverización de la superficie: Zn 2p en la aleación T6, b) Cu 2p en la aleación T73. 
Por tanto, en la interfase óxido/metal se encuentra una de las diferencias más 
significativas entre ambos tratamientos debido al enriquecimiento de Zn0 para el 
tratamiento T6 y el enriquecimiento de Cu0 para el tratamiento T73 como se ha 
indicado. 
Resumiendo, se puede decir que el perfil de profundidad de XPS muestra que la 
capa pasiva de ambos tratamientos térmicos está formada por Al2O3 altamente 
hidratada, con pequeñas cantidades de Mg2+ y Zn2+; estando este último 
elemento localizado en la parte más externa de la capa pasiva, probablemente 
como ZnOOH. 
6.2.2 Caracterización del perfil de implantación de nitrógeno 
En la figura 6.2-6 se presentan los perfiles de implantación de nitrógeno 
obtenidos mediante XPS para ambas condiciones de la aleación AA7075. Al igual 
que en las muestras no implantadas la velocidad de pulverización utilizada para 
trasformar la escala de tiempos en distancia ha sido de 0,02 nm/s. 
En la aleación T6 el nitrógeno penetra algo más de 120 nm (profundidad 
analizada) y la máxima concentración alcanzada es del 9 % at. a una profundidad 
de 40 nm. Para la aleación  T73 el nitrógeno penetra hasta 70 nm con un 
máximo del 13 % at. a una profundidad de 40 nm igual que en la condición T6. 
a) b) 
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Se puede apreciar una diferencia destacable en la profundidad alcanzada por la 
implantación. El nitrógeno implantado aparece a mayores profundidades para la 
condición T6, sin embargo para la aleación T73 la profundidad alcanzada no es 
tan elevada, y al mismo tiempo la concentración del máximo es más elevada. En 
consecuencia, la modificación del material base parece ser más superficial en la 
condición T73. 














































































Figura 6.2-6: Perfil XPS de la aleación AA7075 implantada con nitrógeno: a) T6, b) T73. 
El espectro XPS de alta resolución N 1s muestra que ambos tratamientos 
térmicos exhiben solamente un pico a 397,4 eV. Este valor de energía ha sido 
referenciado como correspondiente al AlN en publicaciones previas relacionadas 
con la implantación de nitrógeno en aleaciones de aluminio [137,177 ]. 
La figura 6.2-7 muestra la representación 3D de la señal N 1s correspondiente a los 
diferentes niveles analizados a lo largo del perfil en profundidad, en ambas 
aleaciones. El perfil de esta señal en la condición T73 muestra la distribución 
gaussiana típica de una implantación sin efecto de pulverización. Sin embargo, en la 
condición T6 se observa una cola en la gaussiana que puede ser debida a un efecto de 
difusión del nitrógeno durante la implantación, o a un efecto de re-implantación 
durante la pulverización con Ar+ para la realización del  
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Como está bien contrastado [182], cuando se realiza  la pulverización iónica de una 
superficie incluso con gases nobles como el argón,  se pueden generan diferentes 
tipos de efectos como la pulverización preferencial de algún átomo, o la mezcla de 
átomos y re-distribución de los átomos en la superficie. 
Por otro lado, existen evidencias [183] de la migración de los átomos implantados y la 
redistribución de los átomos de soluto, con posterioridad a la cascada de colisiones, 
como consecuencia del movimiento de defectos puntuales. La elevada densidad de 
defectos (vacantes e intersticiales) que se originan durante la implantación 
incrementa la velocidad de difusión a temperaturas relativamente bajas. 
Por consiguiente, en nuestro caso cualquiera de estos efectos podría ser la causa de 
la cola que se observa en el perfil de implantación del nitrógeno en la aleación T6. 
 
 
Figura 6.2-7: Representación 3D del espectro fotoelectrónico N 1s obtenido durante la 
pulverización de la superficie de la aleación: a) T6, b) T73. 
En ambas aleaciones implantadas con nitrógeno, el análisis de la señal Al 2p  a lo 
largo de la pulverización de las muestras, indica la existencia de tres estados 
químicos diferentes para el aluminio. Dos de ellos correspondientes al Al metálico y 
al Al2O3 que aparecen a las mismas energías de enlace que en las aleaciones no 
implantadas. El tercer estado químico corresponde al aluminio enlazado con el 
nitrógeno.  La energía del pico correspondiente a este estado ( 74,2  eV), ha sido 
previamente referenciada como correspondiente al nitruro de aluminio 
(AlN) [177,180].  
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La figura 6.2-8a muestra la señal del Al 2p para la aleación T6 en tres niveles 
distintos. El nivel 7, correspondiente a una profundidad de 0,5 nm, es 
representativo de la señal del Al 2p a lo largo de la capa de óxido. El nivel 96 
(131 nm) corresponde al sustrato metálico; y por último, el nivel 54 (39 nm) que 
corresponde al máximo de la implantación de nitrógeno. La deconvolución de la 
señal en este nivel (figura 6.2-8b) muestra claramente la presencia de dos picos muy 
próximos, uno a 74,2 eV correspondiente al AlN, y otro a 73,0 eV correspondiente 
al Al0, indicando que una cierta cantidad de aluminio no está enlazada al nitrógeno. 
 
Figura 6.2-8: Aleación  T6 implantada con N: a) Representación de la señal Al 2p para tres 
niveles diferentes, b) Deconvolución de la señal Al 2p en el nivel 54 correspondiente al máximo de 
concentración de la implantación.  
La figura 6.2-9  muestra la representación 3D de la señal Al 2p correspondiente a 
los distintos niveles registrados durante la pulverización de la superficie de las dos 
aleaciones implantadas con N. En esta representación se observa claramente los tres 
estados químicos del aluminio en las muestras implantadas, cuyas energías de enlace 
están claramente separadas. Además, también se aprecia que la cantidad de aluminio 
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Figura 6.2-9: Representación 3D del espectro XPS de alta resolución Al 2p obtenido durante la 
pulverización de la superficie de la aleación: a) AA7075-T6 implantada con N, b) AA7075-T73 
implantada con N. 
6.2.3 Análisis XPS de la capa pasiva formada en las aleaciones implantadas 
con nitrógeno 
El análisis de los espectros XPS de alta resolución muestra que la implantación de 
nitrógeno modifica la composición de la capa pasiva que está formada, en ambos 
tratamientos, por Al2O3 altamente hidratada con Mg
2+ distribuido 
uniformemente a lo largo de la capa de óxido, pero sin Zn2+ en la parte más 
externa de dicha capa. 
En la aleación T6, la implantación de nitrógeno modifica la distribución de la 
señal de Mg2+ a lo largo de la capa de óxido, que es más uniforme que en la 
aleación no implantada (figura 6.2-4), y en consecuencia igual a la de la condición 
T73, como se observa en la figura 6.2-10. 
Otra diferencia con respecto a la capa pasiva desarrollada en las aleaciones no 
implantadas, es la ausencia de Zn2+ en la parte más externa de la capa de óxido, 
que muestran ambos tratamientos de endurecimiento estructural (T6 y T73).  
Por otro lado, el enriquecimiento de Zn0 en la interfase óxido/metal sigue 
estando presente en la aleación T6. Sin embargo en la aleación T73, que antes de 
a)                             b) 
6. CARACTERIZACIÓN QUÍMICA Y ESTRUCTURAL DE LAS CAPAS MODIFICADAS 
P á g i n a | 129   
 
Figura 6.2-10: a) Representación 3D del espectro fotoelectrónico Mg 1s obtenido durante la 
pulverización superficial de ambas aleaciones: a) T6 implantada con N. b) T73 implantada con 
N. 
la implantación no presentaba dicho enriquecimiento, muestra un aumento de la 
señal en la interfase óxido/metal. Este efecto hizo pensar que pudiese tratarse de 
un error o la presencia de una partícula intermetálica en la zona, pero el análisis 
de distintas réplicas de las muestras corrobora los resultados. Contrariamente, el 
enriquecimiento de Cu0 presente en la aleación T73 desaparece después de la 
implantación. 
Por último, el análisis de la capa pasiva indica otro efecto a destacar presente en 
ambos tratamientos de endurecimiento estructural. El centro de las señales O 1s, 
Al 2p y Mg 1s, están desplazados hacia energías de enlace más elevadas a medida 
que se aproximan a la interfase óxido/metal a través de la capa pasiva, como 
puede apreciarse en la figura 6.2-11. Esta es una representación en dos 
dimensiones (2D) de los diferentes niveles registrados a lo largo de la 
pulverización de la superficie, normalizados a la misma escala de intensidad 
máxima-mínima.  
Este desplazamiento de las energías de enlace puede ser debido a la modificación 
del entorno químico o a una pobre compensación de carga. Esta última causa 
puede ser despreciada, como ya se comentó anteriormente al tratar la señal C 1s, 
ya que las diferentes señales se mantienen estables a lo largo de todo el perfil, y 
además, la acumulación de carga es un proceso donde se observan fluctuaciones 
de la señal de varios electron-voltios. 
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Considerando la opción de un cambio en el entorno químico, los resultados 
indican que el desplazamiento de la energía de enlace es debido a cambios en la 
cantidad de hidróxidos en la capa de óxido. De esta forma se puede justificar el 
desplazamiento de las señales Al 2p y Mg 1s a mayores energías de enlace, ya que 
todos los elementos que están formando la capa pasiva son modificados de la 
misma forma como consecuencia del óxido más hidratado. 
Esta correlación entre la posición del pico de O 1s y la fracción de hidroxilos ya 
ha sido evidenciada por J. Van den Brand et al. [184] al estudiar diferentes capas de 
óxido de aluminio obtenidas mediante la oxidación en vacío del aluminio con 
diferentes pretratamientos ácidos y básicos. Este estudio, realizado con XPS, 
muestra una correlación entre la posición del pico y la fracción de hidroxilos  
 
Figura 6.2-11: Representación 2D de los diferentes niveles registrados a lo largo de la 
pulverización superficial de la aleación T6 implantada con N para los espectros de alta 
resolución: a) Al 2p, b) O 1s y c) Mg 1s. 
presentes en la señal de O 1s, que es mayor cuanto mayor es la energía de enlace 
del centro del pico O 1s. Por otro lado, también se observa una correlación 







                           c)      
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entre dicha energía y  la anchura a mitad de altura de la señal (full width at half 
máxima, FWHM), que es mayor cuanto mayor es la fracción de hidroxilos. 
6.2.4 Caracterización del perfil de implantación de Molibdeno 
El Mo implantado presenta, en ambos tratamientos térmicos, una distribución 
gaussiana que evidencia que, a pesar de ser un elemento de elevado peso 
atómico, su implantación no ha producido un efecto de pulverización de la 
superficie. Se obtiene una concentración máxima  del 16 % a una profundidad de 
55 nm para el tratamiento T6 y del 20 % para la condición T73 a una 
profundidad de 60 nm (figura 6.2-12a y figura 6.2- 13a). La profundidad máxima 
alcanzada en la aleación AA7075-T73 es próxima a 150-160 nm siendo para la 
aleación AA7075-T6 en torno a 120-130 nm. Estos valores se han determinado 
utilizando la velocidad de pulverización calculada experimentalmente 
(0,10 nm/s para la condición T6 y de 0,11 nm/s para la condición T73). Estos 
resultados muestran una buena concordancia con las predicciones del programa 
de simulación SRIM que situada el centro de la gaussiana a 50 nm (apartado 5.3). 





























































Profundidad, nm  
Figura 6.2-12: a) Perfil XPS de la de la aleación T6 implantada con Mo. b) Ampliación de la 
zona más externa capa pasiva formada al aire. 
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Profundidad, nm  
Figura 6.2-13: a) Perfil XPS de la de la aleación T73 implantada con Mo. b) Ampliación de 
la zona más externa capa pasiva formada al aire. 
Tanto el análisis mediante XPS como por GAXRD, discutido en el apartado 5.2, 
no muestran evidencias de que el molibdeno esté enlazado a otro elemento 
formando una nueva fase. El espectro XPS de alta resolución Mo 3d muestra la 
existencia de un único estado químico correspondientes al estado metálico, cuya 
señal presenta un doble pico o “doblete” debido al acoplamiento “espin-orbital” 
(3d5/2 a 227,5 eV y 3d3/2 a 230,6 eV)  (figura 6.2-14) 
 [185]. 
 
Figura 6.2-14: Representación 3D del espectro XPS de alta resolución Mo 3d obtenido durante 
la pulverización superficial de las aleaciones implantadas con Mo: a) T6, b) T73.  
a)                            b) 
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Además, la señal Al 2p confirma esta hecho ya que la energía correspondiente al 
Al0 (Al 2p1/2 a 73,5 eV y Al 2p3/2 a 73,0 eV) no se modificada en la región 
implantada, como se puede observar en la figura 6.2-15. 
 
Figura 6.2-15: Representación 3D del espectro XPS de alta resolución Al 2p obtenido durante 
la pulverización superficial de las aleaciones implantadas con Mo: a) T6, b) T73. 
La figura 6.2-16 muestra la deconvolución de las señales Mo 3d y Al 2p para un 
tiempo de pulverización correspondiente al centro de la región implantada en la 
aleación T6, donde se observa claramente que la deconvolución de ambas señales 
necesita exclusivamente del estado metálico.  
  
Figura 6.2-16: Deconvolución de las señales Mo 3d y Al 2p correspondientes al centro de la 
región implantada en la aleación T6. 
Podemos ver con más detalle la deconvolución de la señal del Al y el Mo para un 
tiempo de pulverización correspondiente al centro de la zona implantada (), 
a)                            b) 
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donde no se observa un ensanchamiento de la señal que podría indicar la 
presencia de otra especie presente. 
6.2.5 Análisis XPS de la capa pasiva formada en las aleaciones implantadas 
con Molibdeno 
Como muestran las figuras 6.2-12b y 6.2-13b la composición de las capas pasivas 
desarrolladas al aire en ambos tratamientos de la aleación AA7075 implantada 
con molibdeno son muy similares; sin embargo, se pueden destacar algunas 
diferencias notables con respecto a las formadas en las aleaciones no implantadas. 
La deconvolución de los espectros de alta resolución de las señales más intensas,  
O 1s, Al 2p, Mo 3d, Cu 2p, Mg 1s y Zn 2p, muestra que las especies que 
constituyen la capa de óxido de aluminio pasivante son: H2O absorbida, OHˉ, 
O2−, Al3+ y Mg2+. 
A pesar de que la simetría del pico de O 1s no parece indicar la necesidad de 
introducir diferentes contribuciones en su deconvolución, el elevado valor de la 
anchura del pico a media altura (FWHM = 2,5 eV), así como el elevado valor de 
energía del centro del pico, sugieren la presencia de diferentes especies de 
oxígeno, siendo de relevancia las especies hidratadas. Por ello se ha ajustado la 
deconvolución de la señal O 1s a tres contribuciones: un pico a 531,2 eV 
correspondientes a las especies de óxido, otra a 532,5 eV que corresponde a 
especies de hidróxido y la contribución del agua adsorbida a 534,0 eV. Estos 
valores de energía coinciden con los obtenidos en las muestras no implantadas y 
en las implantadas con nitrógeno así como, con los publicados en la bibliografía 
[186]. 
El espectro de Al 2p muestran una contribución metálica (Al 2p1/2 a 73,5 eV y 
Al 2p3/2 a 73,0 eV), un pico a una energía de 75,5 eV asignado a Al
+3 en Al2O3 
y/o Al(OH)3 
[184,186] y un tercer pico, más alto en energía (78,5 eV), que 
presumiblemente es debido al agua absorbida. 
La figura 6.2-17 representa la deconvolución de las señales de O 1s y Al 2p para 
diferentes tiempos de pulverización en la aleación AA7075-T6 implantada con 
Mo. Como se observa en la señal O 1s, la contribución de los grupos hidroxilos 
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(OH  ) es muy elevada incluso a tiempos de pulverización (51 s y 81 s) que se 
corresponden con la parte más interna de la capa de óxido, próxima a la interfase 
óxido/sustrato. 
 
Figura 6.2-17: Deconvolución de las señales O 1s y Al 2p correspondientes a diferentes tiempos 
de pulverización, obtenidos de la aleación T6 implantada con Mo. 
La señal Mg 1s obtenida en los niveles correspondiente a la capa de óxido 
presenta un pico a 1306,3 eV, desplazado 1-1,2 eV de la posición de la señal 
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Mg 1s en el sustrato (1305,2 eV), lo que indica un estado de oxidación diferente, 
y por ello ha sido asignada al Mg2+ [181]. La figura 6.2-18 muestra el ajuste de esta 
señal para  dos tiempos diferentes de pulverización representativos del substrato 
(40 min) y la capa de óxido (6s) de una muestra T6 implantada con Mo. 
 
Figura 6.2-18: Deconvolución de la señal Mg 1s de la aleación T6 implantada con Mo 
correspondientes a dos profundidades diferentes representativas del sustrato (40 min) y capa 
pasiva (6s). 
En resumen, las capas pasivas desarrolladas en ambas condiciones de la aleación 
AA7075 implantada con Mo están formadas por Al2O3 altamente hidratada con 
pequeñas cantidades de Mg2+ (aproximadamente el 3% at.), homogéneamente 
distribuido a través de la película, y no muestran incorporación de Mo a la 
película de óxido. Estas películas pasivantes a pesar de ser similares a las 
desarrolladas en las aleaciones no implantadas, presentan un mayor espesor y 
ciertas diferencias significativas que se enumeran a continuación. 
Después de la implantación de molibdeno, el efecto más importante está  
localizado en la interfase óxido/metal, donde se registra una elevada segregación 
de cobre (Cu 2p3/2 a 933,9 ± 0,2 eV) que alcanza una concentración del 5% at. 
para ambas condiciones (figura 6.2-12 y 6.2-13b). 
Este enriquecimiento se aprecia con gran claridad en la figura 6.2-19, que 
muestra la evolución del espectro XPS de alta resolución Cu 2p registrado 
durante la pulverización de las aleaciones implantadas. Además del pico de 
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elevada intensidad, que es el correspondiente a la región de la interfase 
óxido/metal, se observa otro de menor intensidad en los niveles 
correspondientes al centro de la implantación. Para un mayor detalle se puede 
observar la deconvolución de esta señal a dos tiempos distintos de pulverización, 
representativos de estas dos zonas para de la aleación T6 implantada con Mo 
(figura 6.2-20). 
 
Figura 6.2-19: Representación de la evolución del espectro XPS de alta resolución Cu 2p 
obtenido durante la pulverización de las aleaciones: a) T6 implantada con Mo, b) T73 
implantada con Mo. 
 
Figura 6.2-20: Deconvolución del pico correspondiente al Cu 2p para dos tiempos distintos de 
pulverización representativos del sustrato (40 min) y de la interfase óxido/metal (3min) de la 
aleación T6 implantada con Mo. 
a)          b) 
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La energía de enlace del cobre (Cu 2p3/2 a 933,9 ± 0,2 eV) en la interfase 
óxido/metal, donde muestra la máxima intensidad, es la misma que la que 
presenta en el sustrato metálico. Sin embargo, dado que este valor es idéntico a 
los valores publicados para el Cu (II) en el CuO (933,9 eV) y en Al2Cu 
[187], se 
requiere de un análisis más detallado de esta emisión fotoelectrónica  para 
determinar de manera concluyente el estado químico del cobre en la región 
segregada. 
Sin embargo, un análisis más profundo de la señal permite descartar estas 
posibilidades. 
La ausencia de los satélites “shape-up” característicos del CuO puro, que 
aparecen a valores de 940,0 – 945,0 eV y 960,0 - 967,0 eV [188] parece excluir la 
presencia de este óxido. Como es bien conocido, estos picos satélites se observan 
sólo para el Cu (II), que tiene un orbital 3d incompleto y no para el Cu (0) o el 
Cu (I), donde el orbital 3d está totalmente ocupado por los electrones. En 
consecuencia, sabemos que el cobre puede estar como Cu (0) o como Cu (I). 
Para corroborar el estado químico del cobre en la interfase óxido/metal, se ha 
determinado el Parámetro de Auger (PA) [189]. Para ello, se ha registrado a la 
profundidad máxima de enriquecimiento de Cu, un espectro general entre 500 y 
1000 eV (survey), así como los espectros de alta resolución del Cu 2p y de la 
linea Auger Cu L3M45M45. La determinación del PA en ambos casos (espectros 
generales y de alta resolución) dan el mismo resultado. A continuación se 
presentan los valores obtenios a partir del espectro general. 
A= Cu2p3 = BE= 934,15 eV 
B= CuL3M45M45 = KE= 917,77 eV 
PA= α = A+B=  934,15 eV (BE) + 917,77 eV (KE) = 1851,92 eV 
El valor obtenido para el parámetro Auger (1851,9 eV) es ligeramente superior 
al publicado para el Cu0 (1851,3 eV). A pesar de que la diferencia entre estos 
valores es de + 0,6 eV, al comparar nuestros resultados con el parámetro Auger 
para el Cu2O (1849,4 eV) la diferencia es aún mayor (-2,5 eV). 
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Por otro lado, considerando la posibilidad del Al2Cu, tanto la energía de enlace 
como el parámetro Auger referenciados en la bibliografía coinciden con los 
valores de este estudio; sin embargo, no es posible identificar este compuesto 
mediante difracción de rayos X. Ninguno de los picos del Al2Cu están presentes 
en el espectro de difracción (JCPDS-ICDD 025 0012).  
En consecuencia, todos estos resultados parecen indicar que el cobre segregado 
en la interfase óxido/metal está más próximo a un estado Cu0 que a un estado 
Cu+. El enriquecimiento de cobre también ha sido referenciado por otros 
investigadores en aleaciones de aluminio [190,191] así como en aluminio con bajo 
contenido en elementos aleantes [192]. 
Otra diferencia importante que genera la implantación de Mo es la ausencia de 
Zn2+ en la capa de óxido como ya ocurría para la implantación de N. La ausencia 
de estos iones puede ser interpretado como una mejora de las características de 
las capa pasiva, ya que, como es bien sabido, los elementos más activos que el 
aluminio (como el Zn y Li) se oxidarán primero y darán lugar a una capa de 
alúmina menos protectora [193]. 
Por último, la interfase óxido/metal muestra otra de las diferencias con respecto 
a las aleaciones de implantadas. El pequeño enriquecimiento de Zn0 (Zn2p3/2 a 
1021,7 eV) previamente existentes en el caso de la aleación T6, se detecta ahora 
en ambas aleaciones implantadas. 
Conclusiones: 
La capa pasiva de ambas aleaciones de aluminio está formada por Al2O3 altamente 
hidratada con pequeñas cantidades de Mg2+ y Zn2+, estando este último elemento 
concentrado en la parte más externa de la capa. La diferencia entre ambos 
tratamientos está en que el tratamiento T6 presenta una distribución menos 
homogénea del Mg2+ a lo largo de la película, y la condición T73 muestra una 
cantidad mayor de Zn2+. Además, existe una pequeña segregación en la interfase 
oxido/metal, de Zn0 en la aleación T6, y de Cu0 en la aleación T73. 
La implantación de nitrógeno produce la formación de AlN a lo largo de la 
región implantada, y modifica la composición de la capa de óxido de aluminio 
pasivante, que muestra una mayor hidratación y una distribución más uniforme 
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del Mg2+ a lo largo de la película en la condición T6, pero sin Zn2+ en la parte 
más externa de dicha capa.  
Para la implantación de Mo no hay indicios de formación de una nueva fase. 
Tampoco se encuentra óxido de molibdeno en la capa pasiva. La capa de Al2O3 
passivante al igual que en la implantación de nitrógeno, se encuentra más 
hidratada y sin Zn2+, lo que parece indicar una capa más compacta y protectora. 
Además, la implantación de Mo induce una importante segregación de Cu 
metálico en la interfase oxido/metal en ambas condiciones, así como un pequeño 
















7. EVALUACIÓN DEL COMPORTAMIENTO TRIBOLÓGICO 
P á g i n a | 143   
7. EVALUACIÓN DEL COMPORTAMIENTO TRIBOLÓGICO 
El estudio del efecto de la implantación en las propiedades tribológicas (dureza, 
módulo de elasticidad, coeficiente de fricción, velocidad de desgaste y volumen 
específico de desgaste) se ha realizado a través de diferentes ensayos como ya se 
expuso en la parte experimental. 
7.1 RESULTADOS DE NANOINDENTACIÓN 
Dado el pequeño espesor de la capa implantada, y las limitaciones de los métodos 
estáticos,  los métodos de indentación dinámica son los más adecuados para la 
determinación de la dureza en las capas implantadas.  
Consideraciones previas. 
Debido a la microestructura heterogénea de nuestro material base (presencia de 
gran variedad de precipitados), para obtener unos valores precisos y reducir el 
error ó desviación en el valor medio, las medidas se han llevado a cabo teniendo 
en cuenta una serie de consideraciones:  
- Para escoger el lugar de la indentación se ha recurrido a la ayuda de un 
microscopio para facilitar el control del indentador y permitir que la 
indentación no se realice en la ubicación de uno de los precipitados 
característicos de esta aleación. 
- Las indentaciones dentro de una misma muestra están lo suficientemente 
separadas como para evitar el efecto de acritud que la propia indentación 
produciría en el entorno de la huella. 
- Las 15 indentaciones programadas sobre cada muestra han sido repartidas en 
las direcciones horizontal y vertical para evitar el efecto de la textura 
cristalográfica en los valores de dureza y de módulo elástico. 
En la siguiente figura (figura 7.1-1) representa las curvas típicas de 
carga/descarga obtenidas durante los ensayos de nanoindentación para las 
muestras implantadas con N y su comparación con las aleaciones no implantadas. 
Los ensayos se realizaron con una profundidad de penetración baja (500 nm) con  
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Figura 7.1-1: Curvas de carga y descarga obtenidas para los ensayos de nanoindentación de las 
muestras no implantadas e implantadas con N. 
el fin de medir sólo las propiedades de la capa modificada. Las curvas muestran 
que es necesaria una mayor carga para alcanzar la misma profundidad de 
penetración en las muestras implantadas mostrando que la implantación induce 
una considerable mejora en las propiedades mecánicas de la superficie. 
 
Figura 7.1-2: Nanodureza obtenida para la implantación de N en función de la profundidad 
para ambas aleaciones. 
El perfil de dureza obtenido de los ensayos de nanoindentación en las muestras 
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muestran en la figura 7.1-2. No se puede obviar que debido a que la profundidad 
de indentación producida es superior al 10% del espesor de la capa de 
implantación, los valores de dureza representan una convolución de la dureza de 
la capa implantada y el material base. A pesar de ello, y dado que nuestro análisis 
es comparativo, es evidente que la implantación produce un aumento de dureza 
para ambas aleaciones.  
Analizando los perfiles de dureza se observa que las dos aleaciones no 
implantadas muestran un ligero incremento en los valores de dureza en la 
superficie más externa denominado "efecto borde", que es el resultado de dos 
factores simultáneos, la capa de óxido superficial y la deformación plástica 
inducida por pulido mecánico [194]. 
Para la aleación T6 implantada se obtiene un máximo de 9,2 GPa a una 
profundidad de 30 nm, mientras que la dureza del material no implantado es 4 
GPa. Para el tratamiento de T73, la dureza de partida es inferior, 2,3 GPa, y tras 
la implantación se alcanza una dureza máxima de 6,7 GPa a una profundidad de 
38 nm. Por lo tanto la implantación  de N aumenta la dureza del tratamiento T6 
en un factor de 2,3 y la de la condición T73 por un factor de 3. Estos resultados 
son similares a los obtenidos por otros investigadores [194,136], aunque el factor de 
mejora es altamente dependiente de las condiciones de implantación y el material 
de base. 
En la figura 7.1-3 se muestran los valores del módulo elástico en función de la 
profundidad obtenida para ambos materiales implantados y no implantados. El 
aumento en el módulo de elasticidad es aproximadamente el mismo para ambas 
condiciones de envejecimiento mostrando una mayor rigidez de la superficie más 
externa tras la implantación. Al igual que ocurría con los perfiles de dureza los 
valores de modulo elástico son mayores para la condición T6.  
Existe una buena correlación entre los perfiles de nanoindentación (dureza y 
módulo elástico) y el perfil de concentración en profundidad del nitrógeno 
implantado (figura 6.2-6) obtenidos mediante XPS donde el nitrógeno 
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Figura 7.1-3: Modulo de elasticidad obtenido para la implantación de N en función de la 
profundidad para ambas aleaciones. 
implantado alcanza la concentración máxima aproximadamente a 40 nm de la 
superficie, como se ha indicado en el apartado 6.2.2. El uso combinado de XPS y 
GAXRD, como ya se ha indicado, ha permitido determinar la formación del 
nitruro de aluminio AlN a lo largo de la región implantada. La precipitación de 
este nitruro y la formación de una solución sólida sobresaturada de N en Al son 
las principales causas del incremento en nanodureza y módulo elástico [131,136,138]. 
Para las muestras implantadas con Mo los ensayos de nanoindentación se 
realizaron para una profundidad máxima de 100 nm debido a que los ensayos 
previos realizados para una mayor profundidad final solamente mostraban un 
aumento leve y muy externo de la dureza. Por ello se redujo la profundidad de 
ensayo obteniendo así resultados con mayor precisión. 
Las curvas de carga y descarga se muestran en la figura 7.1-4. Puede apreciarse 
que en este caso las diferencias entre los materiales implantados y no implantados 
no son tan destacadas como en el caso de la implantación de N.  
El perfil de dureza representado en la figura 7.1-5 muestra que el efecto de la 
implantación de Mo sobre la dureza de las aleaciones es significativamente menor 
que la de N. Tras la implantación de la condición T6 se alcanza un máximo de 
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Figura 7.1-4: Curvas de carga y descarga obtenidas para los ensayos de nanoindentación de las 
muestras no implantadas e implantadas con Mo. 
1,4 con respecto a la aleación no implantada. En el caso del tratamiento T73 el 
máximo es de 4,65 GPa aproximadamente a la misma profundidad, siendo el 
factor de aumento  de 2. De manera similar, el efecto de la implantación de Mo 
en el módulo elástico de ambas aleaciones es inferior, especialmente en 
condición T6 (figura 7.1-6).  
En este caso no se puede atribuir el aumento de dureza a una nueva fase como 
ocurre para la implantación de N. Como se ha indicado en la caracterización 
microestructural mediante XPS y XRD no hay indicios de la formación de una 
fase. Además los resultados del perfil de concentración en profundidad del Mo 
obtenido por XPS (figuras 6.2-12 y 6.2-13) no se corresponden con el aumento 
de dureza obtenido. El máximo de dureza se encuentra  a solamente 15 nm de la 
superficie estando el máximo de concentración de Mo a 55-60 nm de la 
superficie.  
Por lo tanto, nuestros resultados sugieren que, en el caso de la implantación de 
molibdeno, la dureza está más afectada por el daño causado en la estructura 
cristalina por el bombardeo iónico, que por la formación de una solución sólida 
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Figura 7.1-5: Nanodureza obtenida para la implantación de Mo en función de la profundidad 
para ambas aleaciones. 
 
Figura 7.1-6: Modulo de elasticidad obtenido para la implantación de Mo en función de la 
profundidad para ambas aleaciones. 
Como ya se ha comentado en el apartado 4.2, cuando los iones acelerados 
penetran en el sustrato, interactúan con los átomos de la celda transfiriendo 
parte de su energía, dando lugar a la formación de vacantes e intersticiales a lo 
largo de su recorrido. La cantidad total de desorden inducido y la distribución en 
profundidad depende del ión, la temperatura, la energía, la dosis total y los 
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normalmente, el máximo daño causado se produce en una fracción entre el 0,6 y 
el 0,8 del rango proyectado, debido a las complejas interacciones que resultan de 
la combinación de defectos, coalescencia, etc., el daño real puede alcanzar una 
distancia menor. Para evaluar este efecto sería necesario el uso de técnicas 
analíticas de superficie sensibles a la estructura de celda, como TEM o difracción 
de electrones. Nuestros resultados indican que en el daño causado por la 
implantación está localizado en la zona más externa aproximadamente a una 
fracción 0,3 del máximo de la implantación. 
 
7.2 ENSAYOS PIN-ON-DISK 
Los ensayos de desgaste deslizante se han llevado a cabo bajo diferentes 
condiciones, utilizando en todos ellos una configuración “Pink-on-Disk”. Se 
presentan a continuación las medidas cuantitativas de los coeficientes de fricción 
y la tasa de desgaste de las muestras implantadas y sin implantar. Se utilizaron 
estos dos parámetros de comparación ya que desde el punto de vista de la 
aplicación tecnológica no solamente es interesante conocer las propiedades de 
fricción sino también las propiedades de desgaste.  
7.2.1 Ensayos de Deslizamiento en Seco 
7.2.1.1 Determinación de las condiciones de ensayo  
Los primeros ensayos fueron realizados para obtener las condiciones idóneas para la 
comparación de los resultados obtenidos en condiciones de deslizamiento en seco, 
atendiendo a la velocidad de giro, la carga y la distancia de ensayo. Esto ensayos se 
realizaron sin uso de lubricación con el tribómetro antes descrito Microtest MT 4002, 
a la temperatura de laboratorio que se estima entre 24 y 27ºC. 
Carga aplicada: El desgaste producido en una muestra sometida a desgaste es 
proporcional a la carga aplicada, por ello, se ha seleccionado la menor carga para 
disponible en el equipo (1N) todos los ensayos. Se tuvieron en cuenta también, 
los ensayos realizados en anteriores proyectos para la aleación de aluminio 
AA2024-T3 donde se muestra este efecto. 
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Velocidad de giro y distancia de ensayo: Para la optimización de la velocidad de 
giro y distancia de ensayo se realizaron medidas para velocidades comprendidas 
entre 6 rpm y 250 rpm y distancias entre 5 y 100 m. Se puede observar en la 
figura 7.2-1 la variación de la tasa de desgaste para estos ensayos en la aleación 
T6. Aunque no se presentan los valores de las desviaciones para los datos, 
podemos decir de forma general que los mayores errores se presentan parar 
distancias muy cortas o demasiado elevadas, así como para altas revoluciones. 
 
Figura 7.2-1: Comparación de la tasa de desgaste para los distintos ensayos realizados a 
distintas velocidades de giro y distancias recorridas para la aleación T6 no implantada. 
En las figuras 7.2-2 y 7.2-3  se presenta las imágenes del surco resultante para 
algunas de las condiciones ensayadas (figura 7.2-1), donde se aprecia el efecto de 
la velocidad de giro y de la distancia de ensayo. 
Las distancias demasiado cortas (5m) presentan mucha irregularidad en el surco 
ya que no todo el perímetro de la huella presenta desgaste y por tanto la medida 
de perfilometría de la huella presenta grandes oscilaciones dependiendo del 
punto de medida. Para distancias mayores que 50 m, se produce un elevado 
error por la acumulación de material desgastado en el surco. Parte de las 
partículas de desgaste no son desalojadas del surco generando zonas de 
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material, el paso de la contraparte de acero se produce a menor profundidad. 
Una menor profundidad implica una menor área de contacto y, por tanto, se 
estrecha la huella de desgaste. Este hecho se traduce, por tanto, en una 
irregularidad del contorno de la huella alternándose zonas anchas y estrechas, 
como se observa claramente en la figura 7.2-4b. 
 
Figura 7.2-2: Morfología de las huellas de desgaste obtenidas para distintas distancias de 
ensayo. Ensayos realizados para una carga de 1N y 12 rpm. 
 
Figura 7.2-3: Morfología de las huellas de desgaste obtenidas para distintas velocidades de 
giro. Ensayos realizados para una carga de 1N y 20 m. 
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Figura 7.2-4: Micrografías de SEM de la aleación AA7075-T6 para una carga de 1N, 12 rpm 
y 100 m: a) Acumulo de material, b) Detalle del contorno irregular de la huella. 
La velocidad de giro también influye en la forma del surco ya que a elevadas 
velocidades se produce incluso el bote del pin en la muestra. Se puede observar 
también para los ensayos realizados a elevadas velocidades de giro una mayor 
oscilación en el coeficiente de fricción como se muestra en la figura 7.2-5. Esta 
oscilación en el coeficiente de fricción también se observa en aquellos ensayos 
donde la huella de desgaste presenta acumulo de material (material oxidado) 
mostrando zonas de contacto diferentes y por tanto diferente comportamiento a 
fricción. 
 
Figura 7.2-5: Comparación de la variación del coeficiente de fricción para las distintas 
velocidades de giro (carga: 1N). 
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Por consiguiente, se consideró que los parámetros de ensayo más adecuados para  
realizar la comparación entre las distintas aleaciones y sus correspondientes 
implantaciones son las que se resumen en la siguiente tabla. Se han realizado un 
mínimo de 5 ensayos por condición. 
Tabla 7.2-1: Parámetros usados para la realización de los ensayos Pin-on-Disk, en condiciones 
de deslizamiento en seco. 
Condiciones de ensayo Pin-on-Disk 
Carga 1 N 
Distancia 10 m 
Velocidad 12 rpm 
Radio de giro 6,5 mm 
7.2.1.2 Coeficientes de fricción. 
Los coeficientes de fricción obtenidos bajo las condiciones expuestas se muestran 
en las siguientes figuras representando su evolución con la distancia. 
En la figura 7.2-6 se muestran los coeficientes obtenidos para la aleación T6 y sus 
respectivas implantaciones. Se puede apreciar que la evolución de este parámetro 
sigue la misma tendencia para la aleación no implantada y las  implantaciones de 
N y Mo. El ensayo se inicia con un ligero incremento del coeficiente de fricción 
alcanzando un valor máximo y estable (entre 0,5 y 0,6) antes de 1 m de 
recorrido. Después de este ascenso el coeficiente de fricción oscila en torno a un 
valor promedio constante hasta el final del ensayo. 
El valor promedio alcanzado es similar aunque a la vista del gráfico pudiésemos 
pensar que hay una reducción. La repetitividad de este ensayo no es elevada y 
solamente la realización de gran número de ensayos puede solventar el error que 
conlleva dar un valor medio del coeficiente de fricción alcanzado para una 
determinada muestra. La comparación de distintos ensayos realizados nos indica 
que no podemos considerar un descenso del coeficiente de fricción tras la 
implantación para las condiciones empleadas en el ensayo.  
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Figura 7.2-6: Comparación del coeficiente de fricción para a distintas muestras implantadas y 
no implantadas de la aleación AA7075-T73 (1 N, 12 rpm 10m). 
Los coeficientes de fricción obtenidos para la aleación T73 se muestran en la 
figura 7.2-7. Al igual que en la condición T6 no se aprecian diferencias entre las 
muestras implantadas y no implantadas.  
Una visión detallada de los gráficos obtenidos para diferentes replicas sí parece 
mostrar un cierto descenso en la primera etapa del ensayo de las muestras 
implantadas. Este efecto no se aprecia claramente y es difícilmente demostrable 
debido a las pronunciadas oscilaciones del coeficiente de fricción. 
Otra diferencia destacable es el ligero incremento inicial obtenido en la 
condición T6 en contraste con la aleación T73 donde el aumento inicial que se 
percibe es muy pronunciado y desde un primer momento se obtiene el valor 
máximo del coeficiente de fricción. 
Estos resultados indican que la capa pasiva de óxido de la aleación T6 muestra un 
mejor comportamiento inicial frente al deslizamiento, perdiendo esta 
característica tras los primeros metros de recorrido. Tras ambas implantaciones 
no se observan diferencias significativas, por lo que parece que bajo las 
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Figura 7.2-7:.Comparación del coeficiente de fricción para a distintas muestras implantadas y 
no implantadas de la aleación AA7075-T6 (1 N, 12 rpm 10m). 
7.2.1.3 Tasa Específica de Desgaste. 
Al igual que ocurre con los coeficientes de fricción, la tasa de desgaste muestra 
valores comparables tanto para las aleaciones implantadas como las no 
implantadas. 
Parece observarse (figura 7.2-8) un ligero descenso de este parámetro para las 
muestras implantadas con Mo pero la comparación estadística de los resultados 
indica que son similares y el pequeño descenso solamente se debe a la 
aleatoriedad de los ensayos. 
Cabría esperar un cierto descenso para los primeros metros de ensayo debido a la 
superficie más dura que se genera. Analizando los datos de perfilometría, y 
viendo la profundidad alcanzada en los perfiles de las huellas se puede decir que 
por término medio la profundidad máxima alcanzada para el tratamiento T6 es 
del orden de 3,7 µm y para el tratamiento T73 de 4,5 µm. La capa implantada, 
como se ha visto en XPS, solamente logra profundidades del orden de 100 nm 
mientras que el desgaste alcanza una profundidad 30 veces superior a la de 
implantación. Estos datos ponen de manifiesto que la implantación no es lo 
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Figura 7.2-8:.Comparación de la tasa específica  de desgaste para las muestras ensayadas 
implantadas y no implantadas. (Condiciones: Carga: 1N, velocidad: 20rpm, Distancia: 10 m, 
radio: 6,5 mm. 
7.2.1.4 Observación mediante SEM/EDS de las muestras ensayadas  
A continuación se muestra el análisis de las huellas de desgaste así como de la 
superficie de la bola o contraparte de acero, mediante SEM/EDS. El estudio de 
las características morfológicas del surco de desgaste, junto con el análisis 
composicional de las partículas que se observan en las distintas zonas de la huella 
y del pin, permite caracterizar el mecanismo básico de desgaste. Como era 
esperable, a partir de los valores de coeficiente de fricción y tasa de desgaste 
obtenidos, la comparación de las muestras implantadas y no implantadas no 
mostro evidencia alguna de un cambio en el mecanismo de desgaste. Los posibles 
efectos de la implantación solo se podrían ver en las etapas iniciales del ensayo, 
cuando la capa implantada aun estuviese presente. En las siguientes imágenes 
podemos ver los diferentes tipos de partículas de desgaste generadas así como las 



































7. EVALUACIÓN DEL COMPORTAMIENTO TRIBOLÓGICO 
P á g i n a | 157   
Las partículas encontradas tras los ensayos son de tres tipos:  
1. Finas partículas delgadas o partículas en forma de escamas (figura 7.2-9). Se 
producen como resultado del arado y desprendimiento por fatiga a causa de 
los repetidos ciclos de carga y descarga que originan la nucleación y 
propagación de grietas superficiales y/o subsuperficiales, o por la rotura por 
cizallamiento de las asperezas en contacto. 
 
 
Figura 7.2-9: Partículas de desgaste producidas por fatiga de la superficie. 
En la siguiente imagen (figura 7.2-10) podemos ver el análisis composicional 
mediante EDS de estas partículas. Aunque la técnica solo permite un análisis 
semicuantitativo, entre los elementos detectados está un contenido en oxigeno 
elevado. El porcentaje atómico del oxígeno se encuentra entre un 15% y un 
25%. Este tipo de partículas no sufren una deformación severa ya que son 
desplazadas del recorrido del pin más rápidamente. 
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Figura 7.2-10: Micrografía de SEM y análisis composicional obtenido por EDS de las 
partículas de desgaste producidas por fatiga de la superficie. 
2. Partículas de desgaste en forma de cinta, normalmente son curvadas o 
rizadas. Son producidas, generalmente, como resultado de deformación 
plástica y cizallamiento durante el primer periodo de desgaste o como 
resultado del despegue de las crestas o rebabas presentes en los bordes del 
surco de abrasión (figura 7.2-11).  
 
Figura 7.2-11: Partículas de desgaste producidas por deformación plástica y cizallamiento. 
El análisis composicional de este tipo de partículas muestra un contenido en 
oxigeno menor, del orden del 10% (figura 7.2-12), próximo al que se obtiene 
para las zonas de superficie de la huella donde no se encuentran acúmulos de 
material.. 
Elmt Element % 
O K 16,47 
Mg K 0,98 
Al K 74,37 
Cu K 2,53 
Zn K 5,64 
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Figura 7.2-12: Micrografía de SEM y análisis composicional (EDS) de las partículas de 
desgaste producidas por deformación plástica y cizallamiento. 
 
3. El tercer tipo de partículas son el resultado del procesado de las anteriores. 
Se trata de partículas de menor tamaño, redondeadas y con elevado 
contenido de oxígeno debido a la oxidación superficial. En la siguiente 
imagen se muestran algunos ejemplos (figura 7.2-13). 
 
 
Figura 7.2-13: Partículas de desgaste producidas por el procesado de las partículas atrapadas 
entre el pin.  
Un ejemplo de la composición de este tipo de partículas se muestra a 
continuación (figura 7.2-14).  
Elmt Atomic % 
O K 9,87 
Mg K 1,12 
Al K 86,81 
Cu K 0,57 
Zn K 1,63 
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Figura 7.2-14: Microgarfía de SEM y espectro EDS de las partículas de desgaste acumuladas 
en el exterior del surco. 
Como se puede ver, la morfología de las partículas es granulosa, y parecen en 
pequeños aglomerados. La zona marcada en la imagen se analizó mediante EDS 
obteniéndose la composición que aparece en el espectro. La composición indica 
que existe un elevado porcentaje de oxígeno próximo a un 40% lo que indica un 
procesado de las partículas elevado. Este porcentaje puede alcanzar incluso un 
50%. Al tratarse de finas partículas con la superficie oxidada, cuento mayor sea 
el procesado, mayor será la fragmentación y aumentará la superficie total de las 
partículas y por ello la oxidación, formándose una capa externa de Al2O3. 
Como ya se ha indicado anteriormente, dependiendo de las condiciones de 
ensayo la huella puede volverse irregular, sobre todo para velocidades y 
distancias elevadas, consecuencia fundamentalmente del acumulo de partículas 
de desgaste en ciertas zonas del surco donde quedan compactadas. Este efecto se 
ve claramente en la figura 7.2-15 donde se presentan algunas micrografías 
obtenidas mediante SEM de diferentes zonas del surco.  
Estas partículas presentan mayor contenido en oxigeno debido a la fragmentación 
y oxidación de susuperficie como se ha indicado antes. Al quedar compactadas y 
tratarse de un material más duro hace que el pin no pueda penetrar en la zona de 
acúmulo produciendo por tanto un descenso del ancho de la huella. 
 
Elmt. Atomic % 
O K 42.25 
Mg K 0.86 
Al K 55.18 
Cu K 0.25 
Zn K 1.45 
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Figura 7.2-15: Micrografías obtenidas mediante SEM del acumulo de partículas de desgaste a 
lo largo del surco produciendo irregularidades en este. 
En los siguientes espectros de EDS (figura 7.2-16) se puede ver un ejemplo del 
análisis composicional de las dos zonas del surco (con partículas compactadas y 













Figura 7.2-16: Micrografía obtenidas mediante SEM donde se aprecia la irregularidad y 
estrechez del surco generada por el acumulo de partículas de desgaste b) Detalle de los microsurcos 
del desgaste abrasivo, c) Análisis EDS de la zona del surco donde no se observa acúmulo de 
material (rombo). c) Análisis de la zona donde las partículas de desgaste aparecen compactadas 
(cuadrado). 
Elmt Atomic % 
O K 5.11 
Mg K 1.55 
Al K 90.47 
Cu K 0.8 
Zn K 2.07 
Elmt Atomic % 
O  K 38.91 
Mg K 0.97 
Al K 58.46 
Cu K 0.37 
Zn K 1.29 





  c)                                                                d)                    
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Las partículas compactadas muestran un porcentaje atómico del oxígeno en torno 
al 40%. Sin embargo la zona que aparentemente no muestra acumulo de material 
presenta un contenido de oxigeno bajo, inferior al 10%. Esta zona presenta los 
microsurcos característicos del desgaste abrasivo (figura 7.2-16b) y solamente 
está oxidada la superficie y de ahí su bajo contenido en oxígeno. 
También se ha observado mediante SEM la superficie del pin o contraparte que 
ha estado en contacto con la muestra. En la siguiente imagen figura 7.2-17 se 
muestran las distintas zonas. 
La primera imagen, figura 7.2-17a, muestra una vista general del pin donde se 
observa la zona central de contacto y el acumulo de material a su alrededor. 
En la figura 7.2-17b, a mayores aumentos, se observa el acumulo de material. 
Este acumulo tiene lugar sobre todo en los laterales de la parte opuesta a la 
dirección de avance. En las figura 7.2-17c y figura 7.2-17, se distingue 
perfectamente la zona de avance y la opuesta. En la zona de avance no hay 
acumulo de partículas, y a medida que nos alejamos del punto central de 
contacto, se empiezan a acumular y compactar estas partículas (figura 7.2-17). 
Cuando el desgaste sigue avanzando este aglomerado de material se rompe y se 
desprende formando otra vez partículas de desgaste. Un ejemplo de esto se 
puede ver en la figura 7.2-17f que muestra el material compactado en la 
superficie del pin con cierto desprendimiento. Estas partículas serán responsables 
del desgaste abrasivo ya que se desprenderán dentro del surco y actuaran como 
tercer cuerpo en el desgaste abrasivo. Los análisis de EDS ponen de manifiesto 
que estas partículas, al igual que las que se encuentran en los borde de la huella, 
son de óxido de aluminio. Estas partículas serán responsables del desgaste 
abrasivo ya que se desprenderán dentro del surco y actuaran como tercer cuerpo 
en el desgaste abrasivo. 
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Figura 7.2-17: Micrografía obtenidas mediante SEM del material compactado en la superficie 
de la contraparte de acero. 
Debido a la presencia de partículas intermetálicas en ambas aleaciones se ha 
intentado ver si estas podían influir de algún modo en el desgaste.  
En la siguiente imagen se pueden ver las partículas intermetálicas en la zona 
subyacente a la superficie. Como vemos en el mapa de elementos obtenido 
mediante EDS (figura 7.2-18b), se trata de precipitados con alto contenido en 
hierro. La influencia de estas partículas en el desgate es muy leve. Además es 
difícil encontrar zonas de la huella donde se aprecie este efecto por lo que no se 
considera representativo. 
 
Figura 7.2-18: Detalle de la huella de desgaste donde se aprecian las partículas intermetálicas 
con elevado contenido de Fe. b) Mapa de elementos de una pequeña zona del surco donde se 
aprecia perfectamente el mayor contenido en Fe y Cu. 




d)                                         e)                                          f)         
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En la siguiente imagen (figura 7.2-19) se muestra otro ejemplo de partículas 
intermetálicas en una zona de la muestra donde existe bastante contenido en 
oxígeno, lo que indica un elevado procesado. Al igual que en el caso anterior las 
partículas intermetálicas parecen no afectar al desgaste. Estas partículas quedan 
ocluidas en el interior de las partículas de desgaste, rodeadas del material base 
más blando, haciendo que su presencia no impida o afecte al desgaste. 
 
Figura 7.2-19: Detalle de la huella de desgaste donde se aprecian partículas intermetálicas con 
elevado contenido de Fe. b) Espectro de la zona marcada.  
En resumen, podemos decir que el análisis micrográfico mediante SEM/EDS de 
las huellas de desgaste así como de la superficie del pin indica que el mecanismo 
de desgaste predominante en el par tribológico acero AA7075, en condiciones de 
deslizamiento en seco, es fundamentalmente adhesivo-abrasivo, en ambas 
condiciones (T6 y T73). 
7.2.2 Ensayos bajo Lubricación 
Con el propósito de intentar no eliminar la capa implantada tan rápidamente se 
recurre a realizar ensayos de desgaste menos agresivos y así poder conseguir una 
mejor comparación de los resultados y saber que mejoras produce la 
implantación en el desgaste y la fricción o cuan significativas son estas. Debido a 
que el equipo de ensayo disponible en el laboratorio solamente permite cargas 
mínimas de 1N, no es posible reducir este parámetro. Por ello se optó por el 
empleo de lubricantes como alternativa la reducción del desgaste. 
Elmt. % Atomic.  
O  K 18.52 
Mg K 0.69 
Al K 71.51 
Fe K 6.29 
Cu K 1.86 
Zn K 1.14 
7. EVALUACIÓN DEL COMPORTAMIENTO TRIBOLÓGICO 
P á g i n a | 165   
7.2.2.1 Selección de las condiciones de ensayo y tipo de lubricante 
Las condiciones empleadas en los ensayos lubricados son similares a las usadas en 
los ensayos anteriores. Se empleó el mismo tribómetro ya que dispone de una 
celda que permite sumergir el sistema tribológico. Las condiciones empleadas se 
resumen en la siguiente tabla. 
Tabla 7.2-2: Parámetros usados para la realización de los ensayos lubricados. 
Condiciones de ensayo Pin-on-Disk  
Carga 1 N 
Distancia 10 m 
Velocidad 50 r.p.m. 
Radio de giro 6,5 mm 
Lubricantes Parafina o Etanol 
Solo se ha modificado la velocidad de giro de la muestra. Como se ha visto en los 
ensayos previos no lubricados una velocidad intermedia es la más adecuada para 
realizar los ensayos sin obtener grandes desviaciones. Con el uso de la lubricación 
tenemos que tener en cuenta también que para velocidades lentas, el lubricante 
tiene mayor tiempo para desalojar la interfase entre las superficies del par 
tribológico. También ha de tenerse en cuenta que para velocidades demasiado 
elevadas, se produce el desalojo del lubricante debido a la fuerza centrífuga, por 
ello se optó por una velocidad intermedia de 50 r.p.m.. 
La selección del medio de lubricación para la comparación de las muestras 
implantadas se realizó mediante la comparación de distintos ensayos en la 
aleación AA7075-T6.  
En la figura 7.2-20 se muestran los coeficientes de fricción obtenidos para 
distintas muestras lubricadas con etanol, parafina y para dos distancias de ensayo, 
10 y 20 metros. 
Se puede apreciar que para los ensayos lubricados con etanol, el coeficiente de 
fricción muestra grandes oscilaciones desde el inicio pero el valor medio del 
coeficiente de fricción permanece constante en torno a 0,17.  
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En el caso de los ensayos lubricados con parafina el coeficiente de fricción 
presenta una oscilación similar pero la tendencia o valor medio parte de un valor 
inferior, próximo a 0,1 aumentando lentamente hasta 0,15 tras 3 m de ensayo. 
Parece indicar que este lubricante mejora el deslizamiento del pin en la muestra. 
 
Figura 7.2-20: Comparación del coeficiente de fricción en función del lubricante usado y la 
distancia de ensayo obtenida para la aleación AA7075-T6. 
En lo referente al volumen perdido, los resultados obtenidos se presentan en la 
gráfica siguiente (figura 7.2-21). 
Para una distancia corta, la parafina reduce considerablemente el desgaste, sin 
embargo tras 20 m de recorrido, aunque menor, este es prácticamente similar 
para ambos lubricantes. El resultado concuerda con los datos de fricción que 
indican un mejor deslizamiento para distancias cortas lo que se traduciría en un 
menor desgaste y a mayores distancias el desgaste se equipararía produciendo 
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Figura 7.2-21: Comparación de la tasa especifica de desgaste en función del lubricante usado y 
la distancia de ensayo obtenida para la aleación AA7075-T6 
7.2.2.1 Examen mediante SEM de las muestras ensayadas bajo lubricación.  
En las siguientes imágenes se muestra el acabado de las distintas muestras 
sometidas al ensayo de desgaste bajo lubricación. Comparando la morfología de 
los surcos con los obtenidos para las muestras no lubricadas, se puede apreciar 
una homogeneidad mucho mayor, sin apenas cambios en el ancho de la huella. 
Esto indica que las partículas de desgaste en este caso son de reducido tamaño 
aunque debido al uso del lubricante no se han podido observar mediante SEM. 
La figura 7.2-28 muestra la superficie de la huella tras el uso de etanol como 
medio lubricante. Se aprecian signos de deformación plástica, surcos poco 
definidos o irregulares así como la presencia de huecos o heterogeneidades. El 
análisis mediante EDS indica un elevado contenido en oxígeno en la superficie de 
desgaste. Este porcentaje en oxigeno varía entre un 7 y un 20% atómico. Este 
elevado porcentaje en oxigeno sugiere que la superficie de la muestra se ha 











































7. EVALUACIÓN DEL COMPORTAMIENTO TRIBOLÓGICO 








Figura 7.2-22: Detalle de la superficie de la huella tras ensayo de desgaste lubricado con 
Etanol. a) Detalle de la huella. b) Ampliación  de la zona de contacto. c) Espectro EDS de la 
zona ampliada. 
Comparando las imágenes con las obtenidas para las muestras ensayadas con 
parafina (figura 7.2-23) se puede apreciar una menor deformación de la superficie 
y un desgaste mucho más homogéneo, los surcos son muy regulares y el 
porcentaje de oxígeno en la superficie es menor, entre un 5% y un 10 % 
atómico. Además en este caso se pueden apreciar perfectamente las partículas 
intermetálicas con los límites bien  definidos en el interior del surco. 
Para ambos lubricantes se obtuvo la presencia de carbono pero no se ha 
considerado para el cálculo del porcentaje atómico. La presencia de este 
elemento es debida a restos del lubricante no eliminados completamente durante 
la limpieza de las muestras. 
 
Elmt. Atomic % 
O  K 20,08 
Mg K 1,08 
Al K 76,54 
Cu K 0,57 
Zn K 1,73 
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Figura 7.2-23: Detalle de la superficie de la huella tras ensayo de desgaste lubricado con 
parafina. a) Detalle de la huella. b) Ampliación  de la zona de contacto. c) Espectro EDS de la 
zona ampliada. 
Teniendo en cuenta estos resultados y los ya indicados antes referentes al 
coeficiente de fricción y la tasa específica de desgaste se optó por el empleo de 
parafina como medio lubricante para la comparación de las muestras lubricadas. 
En resumen podemos decir que la parafina empleada como medio lubricante 
aporta: 
 Un coeficiente de fricción menor para los primeros metros de 
deslizamiento permitiendo una mejor comparación de su evolución. 
 Menor desgaste sobre todo para distancias cortas. 
 Una superficie de desgaste más homogénea con menor oxidación 
superficial con lo que se consigue eliminar un posible efecto 
tribocorrosivo del medio lubricante que dificultaría una comparación de 
los resultados. 
Elmt. Atomic % 
O  K 4,92 
Mg K 1,19 
Al K 91,23 
Cu K 0,52 
Zn K 2,14 
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Siguiendo con las condiciones indicadas en la Tabla 7.2-2 y empleando como 
medio lubricante parafina se realizaron los ensayos para ambas aleaciones no 
implantadas y tras ambas implantaciones. Debido a la aleatoriedad se realizaron 
un mínimo de 4 ensayos por condición estudiada. 
7.2.2.2 Coeficiente de fricción. 
En la figura 7.2-24 se representan los coeficientes de fricción obtenidos para todas 
las muestras estudiadas. 
















































































Figura 7.2-24: Comparación del coeficiente de fricción para las distintas muestras en ensayos 
lubricados 
Como ya hemos indicado en los ensayos no lubricados, el coeficiente de fricción 
muestra una baja reproducibilidad. Es por ello que los valores medios alcanzados 
pueden variar ligeramente. Teniendo esta premisa en consideración, se han 
representado las evoluciones más representativas para cada una de las muestras. 
Para la aleación AA7075-T6 el coeficiente de fricción, como ya ocurría en los 
ensayos previos de selección de lubricante, muestra un aumento para los 
primeros metros de deslizamiento hasta alcanzar un valor constante algo 
superior. Tras la implantación de N este aumento inicial se hace más 
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pronunciado siendo de más amplitud el salto entre el valor inicial y el valor final. 
Para la muestra implantada con Mo, no se aprecia cambio alguno y el descenso 
en el coeficiente que se puede ver en la gráfica es debido a la aleatoriedad de los 
resultados. 
La aleación AA7075-T73 no implantada no presenta un aumento del coeficiente 
de fricción. Desde del inicio del ensayo este parámetro toma un valor promedio 
constante que se mantiene durante toda la distancia de deslizamiento. Tras la 
implantación de N, al igual que ocurre en la condición T6, se obtiene un 
descenso del valor inicial del coeficiente de fricción alcanzando el máximo tras 
4 m de recorrido. Este máximo se corresponde con el valor del material base 
obtenido para la muestra no implantada. La implantación de Mo en este 
tratamiento térmico produce un descenso del valor inicial pero muy ligero. 
Aunque este efecto podría ser aleatorio debido a la baja reproducibilidad del 
ensayo, este descenso se ha obtenido para todas las muestras ensayadas por lo que 
se ha de tenerse en consideración. 
Esto indica que tanto la implantación de N como la de Mo reduce la fricción 
mejorando el deslizamiento del par tribológico en los primeros metros de ensayo 
para la aleación T73. Tras las sucesivas pasadas del pin, la capa implantada se va 
eliminando y se obtendrá un comportamiento igual al del material base. También 
cabe indicar que en el caso de la implantación de Mo el aumento de dureza se 
produce a pocos nanómetros de la superficie por lo que su efecto tendrá una 
duración menor ya que se eliminará antes la capa implantada. 
Comparando los resultados con la bibliografía podemos ver que se encuentra 
cierta controversia para el efecto producido por la implantación en el coeficiente 
de fricción. La mayoría de las trabajos publicados indican que la implantación 
iónica en distintas aleaciones de aluminio producen una disminución en el 
coeficiente de fricción [132,136,138], aunque algunos sugieren que puede no verse 
afectado [133,135] dependiendo del material de base, el tratamiento térmico o las 
condiciones de  implantación.  
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7.2.2.3 Tasa especifica de desgaste 
La tasa especifica de desgaste para todas las muestras ensayadas bajo lubricación 
se muestran en la figura 7.2-25. 
 
 
Figura 7.2-25: Comparación dela Tasa de Desgaste para las distintas muestras en ensayos 
lubricados. 
Es importante tener presente que, al igual que para las pruebas de 
nanoindentación, el comportamiento frente al desgaste que se determina en estos 
ensayos, es resultado de la convolución de las propiedades mecánicas de la capa 
modificada y del material subyacente, ya que la profundidad medida de los surcos 
de desgaste exceden de las profundidades de implantación. 
A igual que ocurría en los ensayos no lubricados la aleación AA7075-T6 no 
muestra un descenso en el desgaste bajo las condiciones estudiadas. Tanto las 
muestras implantadas como no implantadas presentan un volumen desgastado 
similar dando lugar a una tasa de desgaste en torno a 7,5×10-5 mm3/N·m. 
Analizando más detalladamente los resultados de perfilometría obtenidos se vio 
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muestras implantadas presentaban un surco ligeramente más estrecho pero de 
mayor profundidad. El origen de esta diferencia podría atribuirse al 
endurecimiento de la superficie externa, lo que limita el desgaste de los lados de 
las pistas concentrándolo en la parte central de la misma. 
A partir de anterior figura se ve claramente que la tasa específica de desgaste es 
inicialmente mayor para el tratamiento T73, lo que está en relación con su 
menor dureza, y como puede verse también, es en este tratamiento donde los 
efectos de la implantación son más significativos. 
En las muestras T73 no implantadas, la tasa específica de desgaste es de 
aproximadamente 1,0×10-5 mm3/N·m, con una profundidad promedio de 300 
nm y ancho de huella próximo a 110 µm. En las muestras implantadas el ancho 
del surco se reduce a 70 y 100 micras para la implantación de N y Mo 
respectivamente y la profundidad media se reduce solamente después de la 
implantación N a 200 nm. 
La tasa específica de desgaste muestra una disminución cercana al 33% para las 
muestras implantadas con N, sin embargo después de la implantación de Mo sólo 
hay una ligera reducción de la tasa de desgaste (aproximadamente un 15%). 
Dos aspectos parecen estar influyendo en los resultados. En primer lugar, el 
tratamiento de envejecimiento sufrido por la aleación AA7075 y el segundo lugar 
el elemento implantado. Así, aunque ambas implantaciones aumentan 
significativamente la dureza de la aleación AA7075-T6, el efecto de estos 
elementos no es suficiente para mejorar las propiedades de fricción y desgaste. 
Sin embargo, para el tratamiento T73, que tiene menor dureza inicial, la 
implantación de nitrógeno es suficiente para reducir el desgaste de manera 
significativa, mientras que la implantación de molibdeno produce sólo una ligera 
mejora. En ambos casos, parece que la dosis implantada no es suficiente para 
obtener los resultados deseados. 
La influencia de la dosis sobre la resistencia a tribológico ha sido analizada por 
otros investigadores como Xia et al. [131] quienes estudiaron la implantación de 
nitrógeno a 80 keV en aluminio puro y diferentes aleaciones de aluminio, 
encontrando que la dureza superficial y resistencia al desgaste aumenta al 
aumentar la dosis de 1×1016 hasta 8,3x1017 iones/cm2. Además, al aumentar la 
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tensión de aceleración, la capa implantada es más gruesa y la resistencia al 
desgaste también aumenta [130]. También hay que tener en cuenta trabajos como 
los publicados por R.J. Rodríguez et al. [136] quienes encontraron que la dureza 
superficial aumentaba a medida que se eleva la dosis de nitrógeno desde 2 a 
8×1017 iones/cm2 en tres aleaciones de aluminio comerciales (2127, 6082 y 
7075), pero el efecto positivo en el coeficiente de fricción y el desgaste 
disminuye cuando las dosis se acercaba a una dosis crítica (alrededor de 7×1017 
iones/cm2).Aunque no se indica la posible causa de este efecto podría ser debido 
a un mayor tiempo de implantación necesario para alcanzar la dosis deseada con 
la consiguiente pulverización (sputtering) de la superficie y el aumento de la 
rugosidad superficial que genera mayor adhesión y desgaste. 
7.2.2.1 Observación mediante SEM/EDS de las muestra ensayadas. 
En las aleaciones de aluminio, como ya se ha indicado anteriormente, el 
mecanismo de desgaste que predomina es adhesivo-abrasivo pero el uso de la 
lubricación reduce la adhesión notablemente [126,195]. En la figura 7.2-26 se 
representan imágenes de SEM características de las distintas muestras. Estas 
micrografías muestran los surcos orientados paralelamente a la dirección de 
deslizamiento característicos de mecanismo desgaste abrasivo como los ya 
observados en los ensayos no lubricados. Estos surcos están presentes tanto en las 
muestras implantadas como las no implantadas, lo que sugiere que la 
implantación iónica no cambia el mecanismo de desgaste que tiene lugar. 
Podemos observar también en la figura 7.2-26b partículas compactadas en el 
interior del surco aunque es poco usual encontrar tales compactaciones ya que la 
lubricación evita este efecto.  
El análisis mediante EDS muestra la presencia del elemento implantado en el 
interior de la huella  incluso a profundidades mayores que las de implantación. La 
bibliografía explica este efecto atribuyendo el desgaste producido a una 
deformación plástica y un hundimiento de la superficie por la deformación 
causada por el pin [132]. Sin embargo, en el presente estudio no se ha considerado 
esta explicación debido a dos aspectos: primero, las medidas de perfilometría 
indican que la profundidad en el centro de la pista desgaste es de 
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aproximadamente 1µm, mucho mayor que la profundidad del perfil implantación 
(100-150 nm) y segundo, el mecanismo de desgaste es predominantemente 
abrasivo. 
 
Figura 7.2-26:Muestras sometidas a ensayo pin-on-disk lubricado con parafina: a) y b) T73 no 
implantada.  c) T73 implantada con N. d) T73 implantada con Mo. 
Como se indicó anteriormente, el nitrógeno implantado conduce a la formación 
de una capa ricade nitruro de aluminio a la que se atribuye ser la principal causa 
del endurecimiento de la aleación. Aunque la lubricación elimina parcialmente el 
mecanismo de desgaste adhesivo todavía está presente (como se confirma por la 
figura 7.2-26). Por tanto la capa implantada podrá adherirse al pin actuando 
incluso como tercer cuerpo en el desgaste abrasivo y se irá desprendiendo 
lentamente pudiendo quedar como pequeñas partículas en el surco y de ahí su 
presencia en el análisis mediante EDS. 
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7.2.3 Ensayos a baja carga 
Como se ha visto en los ensayos de los apartados anteriores no hemos conseguido 
ver una mejora de la fricción y el desgaste para todas las muestras implantadas a 
pesar de que, como indica la bibliografía, la implantación de N en distintas 
aleaciones de aluminio genera un descenso de ambas propiedades, fricción y 
desgaste. 
Por tanto se intentó reducir aún más el desgaste empleando para ello un 
microtribómetro modelo FALEX MUST que permite trabajar con cargas mucho 
más pequeñas que un tribómetro convencional, entre 50 µN y 1 N. 
7.2.3.1 Determinación de las condiciones de ensayo. 
La configuración de ensayo es similar a las del ensayo convencional a diferencia 
que el control de carga se hace electrónicamente. Las condiciones de ensayo 
fueron escogidas de modo que la profundidad de la huella de desgaste se 
mantuviese, en la medida de lo posible, dentro de la región implantada. En la 
tabla siguiente se resumen los parámetros principales de ensayo. 
El pin empleado es similar al del ensayo convencional pero de menor tamaño, 
una bola de acero AISI 52100 de 4 mm de diámetro. Esta bola se pega en el 
extremo del sistema de aplicación de carga con un adhesivo especial para tal 
efecto. 
Tabla 7.2-3: Parámetros usados para la realización de los ensayos a baja carga 
Carga 30 mN 
Nº de ciclos 12- 25-50 
Velocidad 5 rpm 
Radio de giro 0,8 mm 
El radio de giro seleccionado fue solamente 0,8 mm debido a que radios 
demasiado elevados producían una huella poco homogénea en todo el perímetro 
con un error considerable en la medida. Teniendo en cuenta estos parámetros se 
realizaron ensayos de desgaste para tres distancias: 60 mm, 125,5 mm y 251 mm 
correspondientes a 12, 25 y 50 ciclos respectivamente. 
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En la siguiente imagen se puede ver una comparación de la tasa de desgaste para 
las tres distancias de ensayo indicadas. 
 
Figura 7.2-27:Tasa especifica de desgaste en función de la distancia de ensayo. 
La tendencia de la tasa de desgaste no es clara y se obtiene un comportamiento 
distinto para ambos tratamientos térmicos de la aleación. A la vista del grafico se 
ha elegido la mayor distancia de ensayo, ya que para esta distancia la desviación 
en los resultados es mucho menor lo que hará más fácil la comparación sin tener 
que despreciar algunos de los resultados obtenidos. 
Para caracterizar el comportamiento microtribológico de las diferentes 
aleaciones, una vez seleccionados los parámetros más idoneos, se han realizado 
un mínimo de 6 ensayos por condición. 
7.2.3.2 Coeficientes de Fricción. 
El coeficiente de fricción obtenido para las diferentes aleaciones implantadas y no 
implantadas se representa en la figura 7.2-28. Las curvas seleccionadas son 
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Figura 7.2-28: Comparación de los coeficientes de fricción de las muestras implantadas y no 
implantadas obtenido en función de los ciclos. 
Las muestras no implantadas son las que presentan el coeficiente de fricción más 
elevado. Haciendo una comparación con los coeficientes de fricción obtenidos 
para los ensayos con lubricación y de elevada carga (1 N), podemos ver que en 
este caso hay un claro aumento del coeficiente de fricción durante el ensayo, 
mucho más claro en el caso de la aleación T6, donde partimos de un coeficiente 
de fricción de 0,1 correspondiente a la capa externa de óxido, y tras 10 ciclos 
hay un aumento brusco hasta 0,45. El coeficiente de fricción aumenta debido a 
que la superficie de contacto se rompe produciendo una superficie de contacto 
inicial más irregular que dificulta el deslizamiento. Para la aleación T73 también 
se aprecia este aumento pero la rotura de la superficie se produce antes, y el 
valor que se registra es más alto desde el inicio del ensayo. 
Las muestras implantadas con N muestran un coeficiente de fricción muy estable 
próximo a 0,1 durante todo el ensayo mostrando mayor oscilación en los últimos 
ciclos debido al inicio de la rotura de la superficie. Esta estabilidad en el 
coeficiente de fricción se puede explicar por el aumento de dureza de la 
superficie modificada por la precipitación de AlN en la región implantada, que 
hace más resistente y retrasará la rotura y desprendimiento de la superficie de 
contacto. 
Las muestras implantadas con Mo muestran un comportamiento similar a de la 
muestra no implantada aunque el aumento del coeficiente se  retrasa a un mayor 
número de ciclos. Hay una ligera mejora inducida por la mayor dureza de la capa 
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fluctuaciones pueden ser debidas a la rotura parcial de la capa modificada del 
material base. La rotura de la capa implantada produce áreas donde el material 
base queda expuesto y otras zonas donde todavía persiste la superficie implantada 
por consiguiente presenta mayor resistencia. Además, como consecuencia del 
proceso de desgaste, las partículas generadas se acumulan en el surco y 
contribuyen a formar zonas de diferente dureza. Por tanto la presencia de zonas 
con diferente comportamiento hará oscilar ampliamente el coeficiente de 
fricción. 
7.2.3.3 Tasa específica de desgaste. 
En la siguiente figura 7.2-29 se pueden ver los resultados obtenidos para las 
diferentes aleaciones. De forma general podemos decir que ambas 
implantaciones producen un descenso del desgaste mucho más destacado en el 
caso de la implantación del N. 
 
Figura 7.2-29: Tasa de desgaste para las muestras implantadas y no implantadas realizados 
con baja carga y 50 ciclos de recorrido.  
Hay que indicar que para la implantación de N no todos los ensayos mostraron 
desgaste y no se han tenido en cuenta para el cálculo de los resultados mostrados 
en el gráfico. Sin embargo esto indica el buen comportamiento de la capa 
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Al igual que en los ensayos a elevada carga y lubricados, el desgaste es mayor 
para la aleación T73 debido a su menor dureza de partida. Tras la implantación 
de Mo se consigue un descenso de la tasa de desgaste de un 28% y un 45%  para 
los tratamientos T6 y T73 respectivamente. Para la implantación de N este 
descenso es mayor, alcanzando un 62% en la aleación T6 y un 76% para la 
aleación T73 e incluso mayor si tenemos en cuenta los ensayos que no presentan 
evidencia de desgaste. 
Cabe indicar que la profundidad del desgaste es claramente superior a la 
profundidad de implantación, ya que la profundidad mínima medida es 0,2 μm 
(T73 implantada con N). Por lo tanto, la tasa específica de desgaste determinada 
representa la contribución de la capa modificada y de la aleación subyacente.  
A pesar de ello, los resultados indican que ambas implantaciones producen una 
mejora notable en la resistencia al desgaste de ambas aleaciones (T6 y T73). 
7.2.3.4 Observación mediante SEM de las muestras ensayadas. 
A continuación se muestras las huellas de desgaste que se han analizado mediante 
SEM (figura 7.2-30) y perfilometría interferométrica (figura 7.2-31). El examen 
de las huellas muestra un mecanismo de desgaste similar para las muestras no 
implantados e implantadas.  
Como ya se indicó en los anteriores apartados en este tipo de ensayo predomina 
una combinación de desgaste adhesivo y abrasivo que puede apreciarse por la 
morfología de los surcos. 
Las muestras no implantadas muestran mayor desgaste como ya nos indicaban los 
datos de la tasa de desgaste. Se puede apreciar también una mayor irregularidad 
de la huella para la aleación AA7075-T73 e incluso el acumulo de partículas de 
desgaste en el interior de la huella; observaciones que responden a la mayor 
dureza de partida de la aleación T6.  
En las muestras implantadas, los efectos de las partículas de desgaste son menos 
visibles y los surcos de desgaste más simétricos, especialmente en las aleaciones 
implantadas con nitrógeno. 
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Figura 7.2-30: Micrografícas de SEM de los surcos de desgaste generados en las distintas 
muestras tras los ensayos a baja carga 
 
Figura 7.2-31: Imágenes de perfilometría interferométrica de la topografía de las huellas de 
desgaste en las distintas muestras tras los ensayos a baja carga. 
La implantación de N tiene un efecto muy significativo en ambos tratamientos, 
como puede apreciarse tanto en las imágenes de perfilometría como en las de 
SEM, que muestran una reducción importante del tamaño de la huella que afecta 
tanto a la anchura como a la profundidad, como muestran los valores de la Tabla 
7.2-4. En esta tabla se presentan los valores de máxima profundidad de 
penetración, así como la disminución en el volumen del surco desgastado, y en la 
dureza superficial, para las distintas condiciones analizadas. 
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Tabla 7.2-4: Comparación entre los valores de dureza, volumen perdido y 








T6 - - 0,49 
T6-N 100% 62% 0,3 
T6-Mo 40% 28% 0,48 
T73 - - 0,6 
T73-N 200% 76% 0,2 
T73-Mo 100% 45% 0,49 
La implantación de Mo produce una disminución de la anchura de la huella 
próxima al 22% en la condición T6, y significativamente mayor en la T73 
( 45%). En cuanto a la profundidad del surco, su efecto no es tan sustancial 
como el obtenido para la implantación de N, pero sin embargo, las huellas son 
más regulares después de esta implantación, para ambos tratamientos. 
Otro efecto a señalar en las muestra implantadas con Mo, son las ondulaciones 
que se pueden apreciar en la imagen de perfilometría que se corresponden con 
surcos generados en la muestra por partículas de desgaste adheridas a los laterales 
del pin.  
Haciendo una comparación entre las dos aleaciones, las imágenes de SEM de la 
muestra T73 no implantada y la implantada con Mo muestran una mayor 
deformación plástica de los laterales de los surcos. Esto no se observa en las 
imágenes correspondientes a la aleación AA7075-T6, donde los surcos generados 
tienen los laterales bien definidos mostrando que la condición T73 muestra 
mayor plasticidad. 
En resumen, los resultados obtenidos indican que el tratamiento de 
envejecimiento de la aleación de aluminio AA7075 influye fuertemente en los 
efectos de la implantación iónica en la dureza y la resistencia al desgaste. Para el 
tratamiento T73, que presenta una menor dureza inicial que la condición T6, la 
tasa específica de desgaste es marcadamente superior, lo que hace que los efectos 
de la implantación iónica se vuelvan más significativos. 
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Evidentemente, el elemento implantado también afecta a los resultados. Aunque 
ambos iones implantados, N+ y Mo+, aumentan significativamente la dureza, la 
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8. EVALUACIÓN DE LA RESISTENCIA A LA CORROSIÓN 
Habiendo analizado ya el efecto de la implantación en las propiedades 
tribológicas, se analizan a  continuación los resultados obtenidos en los diferentes 
ensayos de caracterización del comportamiento frente a la corrosión, que es otro 
de los grandes objetivos del presente trabajo. Se inicia la descripción con los 
resultados del ensayo normalizado de determinación de la susceptibilidad a la 
corrosión por exfoliación por inmersión en una disolución agresiva (ensayo 
EXCO), según ASTM G34, y, a continuación, se presentan los resultados de las 
medidas electroquímicas potenciodinámicas y de impedancia realizadas en 
distintos medios. 
8.1 RESISTENCIA A LA CORROSIÓN POR EXFOLIACIÓN (ENSAYO 
EXCO-ASTM G34). 
La realización experimental de este ensayo, incluyendo las modificaciones con 
respecto a las condiciones indicadas en la norma, ha sido ya descrita en el 
apartado 4.8 de la presente memoria.  
Las muestras se expusieron a la disolución (superficie expuesta 2.5 cm2, volumen 
de disolución: 50 mL) hasta un tiempo máximo de 8h, siendo examinadas a 
tiempos regulares (cada 30 min) para determinar el grado de deterioro. Se 
verificó que el pH no varió notablemente, manteniéndose alrededor de 0,5) Se 
ensayaron simultáneamente las muestras de la aleación AA7075 con una 
condición de tratamiento de endurecimiento y las correspondientes 
implantaciones, para realizar el estudio comparativo.  
Una vez finalizado el ensayo, se lavaron abundantemente con agua destilada, 
prestando especial atención a este paso para evitar que progrese el ataque, debido 
a que el reactivo queda retenido en el interior de las zonas atacadas. Tras el 
secado en corriente de aire de las probetas, se procedió a su examen mediante 
microscopia óptica y microscopia electrónica, analizando el ataque producido en 
las superficies y la morfología y profundidad del mismo en las secciones 
transversales de las muestras. Dado que el número de probetas implantadas es 
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limitado, se han realizado los ensayos por duplicado, lográndose resultados muy 
similares en las dos réplicas.  
Puesto que la susceptibilidad a la corrosión  de la aleación 7075 se ve afectada 
fuertemente por el tratamiento térmico, se detalla en primer lugar el resultado 
obtenido con las muestras de la condición T6, más susceptibles a este fenómeno.  
8.1.1.- Resultados del ensayo en la aleación T6 
La figura 8.1-1 muestran las macrografías de las muestras ensayadas 
correspondientes a la condición T6, sin implantar e implantadas con N y Mo, 
después de 2 horas de exposición a la disolución EXCO.  
La probeta no implantada presenta zonas de ataque localizado distribuidas de 
forma aleatoria por toda la superficie, en algunos casos bastante incipientes pero 
otras se muestran bastante desarrolladas y abiertas a la superficie. En la muestra 
implantada con N no es posible detectar ninguna zona de ataque a pocos 
aumentos siendo solamente detectables a 500x. Las muestras correspondientes a 
la implantación de Mo muestran también zonas de ataque localizado 
aleatoriamente distribuidas por toda la probeta, en número similar a las probetas 
no implantadas, pero el grado de desarrollo es aparentemente menor. 
 
Figura 8.1-1: Imagen de la zona atacada de la aleación T6 implantada y tras ambas 
implantaciones tras 2 horas de exposición al ensayo EXCO. 
Observando a mayor amplificación las muestras no implantadas, se verifica que 
las partículas de Mg2Si son atacadas de modo preferencial, mientras que en las 
partículas ricas en Cu y Fe se observa la disolución la matriz circundante 
(figura 8.1-2a).  
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En ciertas zonas de la muestra, se 
puede observar que los límites de 
grano están atacados de manera 
preferencial (figura 8.1-2b) En 
aquellas zonas en las que el ataque 
progresó más, se produce el 
desprendimiento de capas 
superficiales de metal, generando 
zonas corroídas y profundas como las 
que se muestran en la figura 8.1-2c. 
Ya que la corrosión por exfoliación 
avanza sub-superficialmente, se 
realizaron cortes transversales de las 
muestras, para poder determinar la 
profundidad y la morfología del 
ataque.  
En la figura figura 8.1-3 se muestran 
las micrografías de las secciones 
trasversales de las muestras T6 
implantadas y no implantadas tras 2 
horas de exposición a pocos 
aumentos, para verificar la densidad 
de las zonas atacadas, observando 
más claramente la ausencia de ataque 
en la muestra implantada con N, en 
comparación con la presencia de 
zonas corroídas localmente en las 
muestras sin implantar e implantadas 
con Mo. 
 
Figura 8.1-2: Imagen superficial de la 
aleación T6 después de 2 h de exposición al 
ensayo EXCO. a) Ataque de los precipitados 
presentes. b) Ataque en el límite de grano. c) 
Zona con presencia de ataque más avanzado y 
profundo. 
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Figura 8.1-3: Secciones trasversales de las muestras de aleación AA7075-T6 sin implantar e 
implantadas con N y Mo, tras inmersión en disolución EXCO durante 2 horas. 
Al observar las secciones transversales a 
mayores aumentos (figura 8.1-4) se 
aprecia en las muestras no implantadas 
el claro avance intergranular delineando 
los granos, elongados y aplanados por el 
conformado, que son particularmente 
susceptibles a este tipo de ataque. Los 
productos de corrosión se acumulan en 
los límites de grano ejerciendo presión 
entre ellos, lo que da lugar a un 
abombamiento de la superficie que 
termina con el desprendimiento de la 
capa más externa, causando la 
delaminación de la superficie. 
Dicho abombamiento es observable con 
claridad en algunas zonas de dichas 
muestras tras 2h de inmersión (figura 
8.1-5).  
Las muestras implantadas con Mo 
muestran un ataque muy similar, pero, 
en general menos profundo. En el caso de las muestras implantadas con N 
solamente se observa un pequeño inicio de picaduras asociadas a las partículas 
intermetálicas.  
Se ha determinado la profundidad máxima alcanzada por el ataque localizado en 
dos secciones transversales de las muestras sometidas a ensayo. El valor medio de 
Figura 8.1-4: Detalle de la Sección 
trasversal de las muestras en condición T6 
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dichas determinaciones es de 50,8 µm 
en el caso de las muestras sin implantar  
y 42,5 µm. En las implantadas con N, 
las picaduras son tan superficiales que 
no ha podido determinarse su 
profundidad. Estos valores se recogen 
en la Tabla 8.1-1 comparándolos con los 
obtenidos a 8h de exposición en la 
disolución y en la condición T73. 
En base a lo anterior, se comprueba que 
la implantación de N produce un claro 
retraso en la incubación de las picaduras que inician la corrosión por exfoliación. 
El efecto de la implantación iónica con Mo no es tan evidente, pero a partir de 
los resultados de la tabla anterior se verifica una reducción del 20% en la 
profundidad de las zonas de ataque.  
Tras 8 horas de exposición a la 
disolución EXCO se observa un ataque 
mucho más severo en todas las 
muestras. En la figura 8.1-6, puede 
apreciarse el importante grado de 
deslaminación que experimentan las 
muestras de la aleación T6 sin implantar. 
En esta imagen se muestra la superficie de 
la probeta tras el ensayo y antes de ser 
enjuagada, ya que posteriormente gran 
parte de la capa metálica superficial se 
desprende, como puede apreciarse en la 
figura 8.1-7. 
En dicha figura se comparan las  
macrografías de las muestras sin 
implantar e implantadas, tras la 
exposición de 8 horas. 
Figura 8.1-5: Superficie de una 
muestra T6 sin implantar tras 2h de 
inmersión en disolución EXCO. 
Figura 8.1-6: Detalle de la zona 
atacada de la aleación T6 expuesta 8 h en 
la que se aprecia el abombamiento de la 
superficie que da lugar a su posterior 
desprendimiento. Imagen tomada antes del 
lavado de la muestra 
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Figura 8.1-7: Imagen de la zona expuesta a la disolución EXCO durante 8 horas, de las 
muestras de  aleación AA 7075 T6 y las muestras implantadas con N y Mo. 
Como puede apreciarse, las muestras de T6-Mo han experimentado la práctica 
total deslaminación de su superficie (del orden de un 90% de media en las dos 
muestras analizadas), mientras que en las implantadas con N, parte de la 
superficie se ha deslaminado mientras que otra parte parece recubierta de una 
fina película. 
La figura 8.1-8 muestra la sección trasversal de las muestras anteriores. Las líneas 
horizontales marcadas en las micrografías ayudan a identificar la profundidad del 
ataque. Observando esta imagen, se comprueba que, se puede ver tanto la 
muestra  no implantada como a implantada con Mo presentan un ataque por toda 
la superficie quedando solamente pequeñas áreas donde todavía está presente la 
superficie inicial También se verifica el aumento de resistencia a la exfoliación 
que induce la implantación de N, ya que se conserva mayor proporción de 
superficie en la que no se ha producido la exfoliación. 
 
Figura 8.1-8: Secciones trasversales de las muestras de aleación AA7075-T6 sin implantar e 
implantadas con N y Mo, tras inmersión en disolución EXCO durante 8 horas. 
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La figura 8.1-9 recoge una ampliación de las zonas locales de ataque en las 
secciones transversales de las muestras. Como puede comprobarse, la exfoliación 
es muy severa en todas las muestras, independientemente de su condición. La 
determinación de la profundidad media del ataque (Tabla 8.1-1) nos indica que en 
las muestras implantadas, éste es más profundo (90,8 µm en las T6-N y 100,3 
µm en las T6-Mo), frente a una media de 69,9 µm en el caso de la aleación sin 
implantar. 
 
Figura 8.1-9: Detalle de la sección trasversal de la aleación T6 implantada y no implantada 
sometidas al ensayo EXCO durante 8 horas. 
Estos resultados ponen de manifiesto que tras el retraso inicial en la aparición de 
la corrosión por exfoliación en la aleación implantada con N, el avance de la 
misma parece haberse intensificado. Un examen más detallado de las secciones 
transversales, muestra que éste se hace más “cavernoso”, con la disolución o 
desprendimiento de granos enteros, y avanza más en profundidad. 
Estos resultados pueden explicarse se observa detenidamente la superficie de las 
muestras expuestas, en las zonas en las que no se ha producido la deslaminación. 
En ellas se puede verificar la presencia de una fina película, por debajo de la cual 
parece propagarse la corrosión. En la figura 8.1-10 puede observarse este 
fenómeno. En la micrografía de la imagen a) se presenta una zona de la superficie 
de una muestra T6 implantada con N. Las zonas más claras de la imagen 
corresponden a aquellas en las que la corrosión se ha iniciado por debajo de la 
capa superficial más resistente, permitiendo su observación. En la figura 8.1-10b 
se muestra un ejemplo de una zona de la superficie en la que se puede observar el 
límite entre el ataque profundo producido en la muestra por el avance de la 
exfoliación y una zona en la que la película aún permanece. 
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Figura 8.1-10: Detalle superficial de la aleación T6 implantada con N sometida al ensayo 
EXCO durante 8 horas. a) Ataque intergranular y película protectora que cubre la zona de 
ataque. b) Limite entre ataque superficial y profundo. 
Se propone una interpretación a este fenómeno: la superficie más externa de la 
aleación implantada con N, rica en AlN actúa como una película más resistente a 
la corrosión, como película protectora, con dos efectos. Inicialmente, su mayor 
resistencia hace que se ralentice notablemente la iniciación de las picaduras que 
desencadenan la corrosión por exfoliación, justificando el mejor comportamiento 
a) 
b) 
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a las 2h de inmersión EXCO. Pero una vez iniciado el ataque, debido a la 
heterogeneidad de la película por la presencia de precipitados, se produce el 
efecto contrario. La presencia en la superficie de esta película más resistente 
produce la oclusión localizada de la agresiva disolución empleada en el ensayo y 
no permite la homogeneización del medio local con el exterior, lo que aumenta 
localmente su acidez del medio, incrementando su agresividad. Esto produce que 
la corrosión avance con mayor rapidez, disolviendo no sólo los límites de grano, 
sino también algunos de ellos en su totalidad. Se produce en este caso una 
morfología más cavernosa, más profunda, lo que permite explicar los cambios 
observados a las 8 horas de inmersión. 
La ligera mejora que la implantación de Mo genera en la superficie de las 
muestras de la aleación no puede ser explicada por un mecanismo equivalente, ya 
que los resultados de XPS indican que el Mo se encuentra en disolución en la 
matriz. Por otra parte, la intensificación del ataque por exfoliación a las 8 horas 
de ensayo sugiere en efecto que incrementa la velocidad de corrosión.  
8.1.2.- Resultados del ensayo en la aleación T73. 
Como era de esperar,  la morfología de la corrosión presente en la aleación T73 
muestra algunas diferencias con respecto a la aleación T6, puesto que el 
tratamiento de endurecimiento estructural T73 fue diseñado para prevenir el 
ataque por exfoliación producido en la condición T6. La diferencia, ya 
comentada, entre ambos tratamientos térmicos es la distribución y tamaño de los 
precipitados de fortalecimiento estructural. Las partículas de MgZn2 están 
distribuidas de manera continua en el límite de grano en la aleación T6 y, con 
mayor tamaño y discontinuamente, en la aleación T73 [196]. Este hecho justifica 
que la morfología del ataque, no sea tan marcadamente intergranular en el caso 
de la condición T73. 
Tras las primeras 2 horas de inmersión en la disolución EXCO, se examinan las 
superficies de las muestras. Comparando las macrografías recogidas en la figura 
8.1-11, se observa que en las muestras sin implantar, el ataque ha sido muy 
severo, mostrando mayor densidad de picaduras que en la muestra de T6 en las 
mismas condiciones de exposición. 
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Figura 8.1-11: Imagen de la zona expuesta a la disolución EXCO durante 2 horas de la 
aleación AA7075-T73 y sus implantaciones. 
Las muestras implantadas con N muestran mejor comportamiento. En las 
macrografías de esta imagen, se puede observar que el ataque es claramente 
diferente, existiendo grandes zonas donde el ataque no ha tenido lugar, que 
parecen protegidas por una película superficial.  
Finalmente, al igual que en el caso de la condición T6, son las muestras 
implantadas con Mo las que parecen sufrir corrosión más intensa, con 
prácticamente toda la superficie de la muestra cubierta por picaduras. 
El ataque se observa más claramente en las secciones transversales (figura 
8.1-12), confirmando la escala de resistencias establecida anteriormente y la 
existencia de extensas zonas de la superficie, en las muestras implantadas con N, 
en las que no se han producido picaduras. Se ha determinado en estas secciones la 
profundidad máxima del ataque, obteniéndose una media de 57 µm para las  
 
Figura 8.1-12: Secciones trasversales de las muestras de aleación AA7075-T73 sin implantar e 
implantadas con N y Mo, tras inmersión en disolución EXCO durante 2 horas. 
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muestras sin implantar (ligeramente superior a los 50,8 µm de las T6); 31,6 µm 
en las probetas implantadas con N, y 61,60 µm en las implantadas con Mo. 
Observando a mayores aumentos las zonas de ataque localizado, podemos 
apreciar la morfología del mismo. Ya no se aprecia el ataque de exfoliación, sino 
uno más cavernoso (figura 8.1-13). La implantación, no parece modificar el tipo 
de corrosión, aunque la implantación de N ralentiza produce un retraso en su 
inicio. Nuevamente, la implantación de Mo parece producir un efecto contrario. 
 
Figura 8.1-13: Detalle de la sección trasversal de la aleación T73 implantada y no 
implantada sometidas al ensayo EXCO durante 2 horas. 
Los detalles de la superficie de la aleación T73 de la figura 8.1-14 muestran que, 
además del ataque a las partículas intermetálicas de carácter anódico y de los 
alrededores de las de carácter catódico, también existe una gran cantidad de 
pequeñas picaduras de forma geométrica, aleatoriamente y homogéneamente 
distribuidas, que se atribuye al ataque a las partículas de fortalecimiento 
estructural MgZn2 (figura 8.1-15). 
 
Figura 8.1-14: Imagen superficial de la aleación T73 sin implantar después de 2 h de 
exposición al ensayo EXCO. a) Ataque en las partículas intermetálicas. b) Picaduras 
aleatoriamente distribuidas. 
a) b) 
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Figura 8.1-15: Imagen superficial de la aleación T73 sin implantar después de 2 h de 
exposición al ensayo EXCO donde se aprecia la forma geométrica de las picaduras. 
Estos resultados parecen indicar que la superior resistencia a la exfoliación de la 
aleación T73, no es en realidad un aumento en la resistencia de la superficie a la 
corrosión localizada, sino más bien un cambio en la morfología del ataque, al 
menos en un medio tan fuertemente agresivo como esta disolución. 
Las probetas correspondientes a la 
aleación implantada con N, muestran 
dos zonas bien diferenciadas que se 
aprecian con tonalidades distintas en la 
micrografía de la figura 8.1-16. Zonas 
con superficie aparentemente menos 
atacada donde pueden encontrarse 
picaduras profundas y otras en las que 
se aprecia un claro ataque intergranular 
con diferenciación del límite de grano 
(figura 8.1-17a). Estos resultados 
parecen indicar que si bien la superficie 
implantada con N es inicialmente más 
Figura 8.1-16: Micrografía de la superficie 
de la aleación T73 implantada con N 
después de 2 h de exposición al ensayo EXCO 
con diferenciación de las zonas de ataque. 
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resistente al inicio de la corrosión, la película superficial es más difícil de 
observar, debido al cambio en la morfología de la corrosión (figura 8.1-17b). 
 
Figura 8.1-17: Micrografía de la superficie de la aleación T73 implantada con N después de 
2 h de exposición al ensayo EXCO. a) Ataque en el límite de grano. b) detalle de la presencia de 
una película protectora presente en inicios de picaduras. 
Tras un tiempo de exposición de 8 horas se observa la progresión del ataque 
anterior. Comparando las macrografías de las zonas atacadas (figura 8.1-18) 
vemos que la muestra que aparentemente sufre un menor ataque es la no 
implantada. Las muestras implantadas sufren el desprendimiento de 
prácticamente toda la superficie, excepto los bordes de la superficie de 
exposición. 
 
Figura 8.1-18: Imagen de la zona expuesta a la disolución EXCO durante 8 horas de la 
aleación T73 y sus implantaciones. 
La comparación de la sección transversal da una mejor idea de este efecto 
(figura 8.1-19). Podemos ver en la muestra no implantada zonas en las que la 
profundidad de ataque es nula, sin embargo en las probetas de ambas 
a) b) 
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implantaciones toda la superficie del material está atacada a excepción de 
pequeñas zonas en la muestra implantada con N. 
 
Figura 8.1-19: Secciones trasversales de las muestras de aleación AA7075-T6 sin implantar e 
implantadas con N y Mo, tras inmersión en disolución EXCO durante 8 horas. 
Sin embargo, el efecto beneficioso de la implantación de N sigue manifestándose 
en una menor profundidad media del ataque (81,6 µm, frente a los 88,6 µm de 
las muestras sin implantar y los 118,03 µm de la implantación de Mo)  
A mayores aumentos, se confirma que la morfología del ataque no se ve 
modificada por la implantación, que parece afectar tan sólo a la intensidad de 
este, como ya se ha comentado  (figura 8.1-20). 
 
Figura 8.1-20: Detalle de la sección trasversal de la aleación T73 implantada y no 
implantada sometidas al ensayo EXCO durante 8 horas. 
En la Tabla 8.1-1 se resumen las profundidades de ataque alcanzadas en los 
diferentes ensayos. El análisis de estos resultados debe realizarse siempre 
comparando la extensión de la superficie de la zona atacada,  mediante las 
imágenes de las secciones transversales de las muestras para así tener una visión 
global. 
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Tabla 8.1-1: Profundidad media de ataque alcanzado en las distintas aleaciones. 
 Profundidad (µm) 
Tiempo de Inmersión T6 N-T6 Mo-T6 T73 N-T73 Mo-T73 
2h 50.8 - 42.5 57.0 31.6 61.60 
8h 69.9 90.8 100.3 88.6 81.6 118.03 
       
Conclusiones parciales: 
De los resultados anteriores queda claro que el efecto beneficioso de la 
implantación de N deriva de la formación de la capa enriquecida en AlN, y 
claramente mejora la resistencia inicial a la corrosión de la aleación 7075 en 
ambas condiciones se tratamiento térmico. Sin embargo, tras la mejora inicial, se 
produce un agravamiento de la corrosión, especialmente en el caso de  la 
condición T6, al hacerse más ocluido el ataque. Esto provoca un cambio en la 
morfología de la corrosión que pasa de ser exfoliación para hacerse más profundo 
y cavernoso. En el caso de la condición T73, donde el avance de la corrosión es 
ya cavernoso no existe cambio en su morfología, aunque sí intensificación del 
ataque, en extensión. 
La implantación de Mo sin embargo solo parece mejorar el comportamiento de 
la aleación en condición T6, para tiempos cortos de exposición. Esta mejora 
inicial no puede ser explicada por la formación de una capa superficial con 
partículas precipitadas como algunos autores proponen [166] puesto que tanto el 
análisis mediante XPS como GAXRD han confirmado que el molibdeno se 
encuentra disuelto en la matriz. 
Sin embargo, algunos factores revelados por en los perfiles de XPS (figuras…..) 
pueden ayudar a explicar esta mejora inicial a la incubación de las picaduras. En 
primer lugar, la desaparición de los iones Zn+ en la capa de óxido formada en la 
superficie después de la implantación con molibdeno puede relacionarse con una 
capacidad de protección aumentada [48]. En segundo lugar, la presencia de un 
enriquecimiento de Cu0 en la interfase óxido/sustrato en las muestras 
implantadas puede ejercer una acción importante. Es conocido el hecho de que el 
Cu en solución sólida aumenta el potencial de electrodo de la matriz [27], por lo 
que cuando las picaduras iniciales alcanzan esta zona en la que la concentración 
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de Cu es más elevada, la resistencia del metal en el camino de avance de la misma 
será más elevada, frenando por tanto su avance. Este efecto puede no ser muy 
intenso, pero en las muestras de la condición T6, puede contribuir a reducir el 
empobrecimiento en Cu en la PFZ, por lo que se reduciría el efecto galvánico y 
por tanto, también el avance inicial de la corrosión intergranular. 
Por último, también se puede apuntar un tercer efecto. Cuando el ataque 
profundiza un poco más, la presencia de la zona enriquecida en Mo implantado 
(máximo de la gaussiana) puede contribuir a elevar también la resistencia al 
avance de la picadura. A pesar de que el mecanismo de actuación del Mo no está 
del todo clarificado, se ha comprobado que la adición de proporciones entre un 
2-4% de Mo mejora marcadamente la resistencia a la corrosión por picadura de 
las aleaciones pasivables [96]. 
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8.2 ENSAYOS ELECTROQUÍMICOS 
Tras los resultados obtenidos en los ensayos de inmersión, se vio necesario 
profundizar en los procesos de corrosión que se establecen en las aleaciones en 
estudio, para lo cual se recurrió al empleo de técnicas electroquímicas de 
corriente continua y corriente alterna. 
Para la selección del medio de estudio se consideraron los trabajos previos 
publicados acerca del aluminio y sus aleaciones. Los medios clorurados son los 
más empleados para valorar la resistencia a la corrosión debido a que el ion Cl– es 
el principal responsable de la rotura de la capa pasiva y de la iniciación de la 
corrosión. Las concentraciones empleadas en la bibliografía son muy diversas y 
dependen del objetivo a alcanzar y varían desde concentraciones milimolares 
hasta varios moles por litro, siendo la concentración 0,1 M de ion cloruro la más 
empleada en la mayoría de las publicaciones. 
Otros medios muy referenciados en el estudio de la corrosión del aluminio y sus 




fundamentalmente porque estos iones presentan un carácter inhibidor en la 
corrosión del aluminio en  medios clorurados. Los mecanismos por los cuales 
actúan son: competitividad en la adsorción por parte de los sulfatos, 
incorporación en la película de los aniones nitrato o el bloqueo del proceso de 
corrosión como ocurre con los fosfatos [197,198]. Las disoluciones de sulfatos son 
las más extensamente utilizadas, tanto como por este efecto ralentizador de la 
corrosión por cloruros, como por la posibilidad que ofrecen de estudiar las 
características dieléctricas de la capa de alúmina [199] al tratarse de un medio poco 
agresivo. Sin embargo, las aleaciones con elevado contenido en Cu son 
susceptibles a la corrosión en este medio, presentando corrosión asociada a las 
partículas intermetálicas ricas en Cu sin la necesidad de presencia de Cl– [200]. 
Puesto que no se dispone de referencias concretas acerca del comportamiento 
que las aleaciones implantadas con Mo pueden tener en los distintos medios, se 
realiza un estudio preliminar en soluciones con distintas concentraciones de NaCl 
y en Na2SO4 empleando la técnica de polarización potenciodinámica.  
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8.2.1  NaCl 0,001M 
Se inicia el estudio con una concentración de Cl– baja, con el objetivo de intentar 
lograr pequeñas profundidades de ataque y así poder comparar mejor los 
resultados con las muestras implantadas. Los ensayos se realizaron en una celda 
convencional de tres electrodos empleando como electro de referencia un 
electrodo de calomel saturado (SCE) con capilar de Luggin, para reducir la caída 
IR y  prevenir la contaminación por cloruros procedentes del electrodo. Como 
contraelectrodo se empleó una malla de platino. La superficie expuesta de la 
muestra es aproximadamente de 0,5 cm2, siendo medida tras cada ensayo para su 
posterior uso en el cálculo de la densidad de corriente. 
Registro de OCP 
Tras la inmersión de la muestra, se registra el potencial de circuito abierto 
(OCP)  durante 30 min. Transcurrido este tiempo, se realizó un barrido de 
potencial de 250 mV en dirección anódica, a una velocidad de 0,16 mV/s e 
invirtiendo el signo del barrido hasta un potencial 250 mV más negativo que el 
OCP. Alcanzado ese valor, se invierte de nuevo la dirección de barrido hasta el 
potencial de partida. Se impuso un valor límite de corriente de 1 mA para que en 
el caso de alcanzarse ese valor, se invierta la dirección del barrido 
potenciodinámico, y así evitar una corrosión demasiado severa. 
























































Figura 8.2-1: Estabilización del potencial durante 30 min en NaCl 0,001M de las distintas 
aleaciones en el OCP. 
En la figura 8.2-2 se presenta el registro del potencial de circuito abierto obtenido 
en las dos condiciones de endurecimiento de la aleación 7075, sin implantar e 
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implantadas. Se aprecia que, en todos los casos, el potencial de las aleaciones T73 
es menos noble, lo que indica una mayor reactividad de su superficie. Este efecto 
es consecuente con el mayor porcentaje de Zn y Mg presente en la aleación y la 
mayor concentración de iones Zn+ detectado mediante XPS en la parte exterior 
de la capa de óxido superficial en esta condición. 
Con respecto a las muestras implantadas, no se aprecian diferencias remarcables 
en su comportamiento en relación con las muestras sin implantar, aunque destaca 
el ligero ascenso del OCP en las muestras implantadas con Mo, lo que podría 
indicar una pequeña mejora en la resistencia de la capa de óxidos. Nuevamente 
este efecto puede relacionarse con los resultados de XPS, ya que tras la 
implantación con molibdeno se registra la desaparición de los iones Zn+ en la 
capa de óxido, lo que puede relacionarse con una mayor capacidad de 
protección, como se reflejaba también en los resultados de los ensayos EXCO. 
Sin embargo, la capacidad de protección es débil y la fuerte oscilación que se 
registra en el potencial podría indicar la rotura localizada y repasivación de la 
superficie.  
Polarización potenciodinámica 
En la figura 8.2-1 se representan las curvas de polarización potenciodinámica 
correspondientes a las muestras T6 sin implantar y ambas implantaciones. Las 
correspondientes a la aleación T73 se presentan en la figura 8.2-3. 



















































Figura 8.2-2: Curvas de polarización potenciodinámica en NaCl 0,001 M de las muestras de 
aleación 7075 en condición T6 e  implantadas con N y Mo. 
8 .  E V A L U A C I Ó N  D E  L A  R E S I S T E N C I A  A  L A  C O R R O S I Ó N  
P á g i n a | 206 




















































Figura 8.2-3: Curvas de polarización potenciodinámica en NaCl 0,001 M de las muestras de 
aleación 7075 en condición T73 e  implantadas con N y Mo. 
Analizando detenidamente los voltamogramas de las muestras T6 se aprecia que 
si bien todas las curvas muestras una morfología similar, se produce un descenso 
de la intensidad de corriente en las muestras implantadas a lo largo de todo el 
intervalo de potenciales barrido, especialmente en el caso de las implantadas con 
Mo. Las curvas registradas en las muestras implantadas muestran mayores 
oscilaciones en la intensidad de corriente. 
En el caso de las probetas de la aleación T73 se produce un efecto similar, 
aunque el descenso en la corriente no es tan marcado, siendo igual en los dos 
tipos de implantaciones. Asimismo, las oscilaciones en la intensidad de corriente 
no son tan acusadas.  
Estos resultados no se ajustan en realidad a lo esperado, ya que los resultados de 
EXCO hacían prever un mejor comportamiento de las probetas implantadas con 
N en ambas condiciones de endurecimiento. Proponemos que en 
concentraciones tan bajas de ion cloruro, son los efectos químicos de la capa de 
óxidos superficial los que más influyen en el proceso. Así, la desaparición de los 
iones Zn+ tras la implantación de Mo, permitiría explicar el mejor 
comportamiento de estas muestras en la condición T6. La disminución de ese 
efecto en las T73 se atribuye a una posible diferencia en la morfología del ataque, 
como se intentará demostrar más adelante. 
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Las oscilaciones en la corriente, debidas a microroturas y restauraciones de la 
capa pasiva pueden estar relacionadas con el aumento de la rugosidad superficial 
tras implantación. Tal como se ha expuesto en el apartado correspondiente, la 
implantación de N produce un ligero incremento en los valores medios de 
rugosidad de la muestras, mientras que la implantación de Mo induce la 
formación de pequeñas simas que aumentan los valores de Rz y Rt. Pero el 
efecto debería ser similar para las dos condiciones de la aleación. Por lo que, 
nuevamente, debe haber otro factor implicado que justifique la menor intensidad 
de las oscilaciones en la condición T73 como la morfología del ataque.  
Si se observan con más detalle las voltametrías anteriores, se aprecia que no 
existe zona de pasividad, como se ha indicado en la parte teórica de esta 
memoria. Por lo que al iniciar el barrido, salimos del estado de equilibrio donde 
la película natural de alúmina protege a la aleación de la corrosión y el 
sobrepotencial hace que se siga oxidando. Esta oxidación se producirá 
inicialmente en los límites de las partículas intermetálicas, donde la película 
presenta mayor número de defectos, incrementándose el ataque con el efecto 
galvánico que se establece entre la matriz y las partículas. 
Puede verificarse que la morfología de las curvas obtenidas parece estar marcada 
fundamentalmente por el tratamiento de endurecimiento estructural. Así, los 
voltamogramas de las muestras implantadas son muy similares a los de las 
correspondientes muestras sin implantar, mientras que existen diferencias 
significativas entre las muestras T6 y T73. 
Así se puede observar que en las muestras T6, tratadas o no, el potencial de 
equilibrio o potencial de corriente cero que se establece al realizar el barrido 
desde el OCP es mucho más negativo que en las muestras T73. Por ejemplo, en 
el caso de la T6 sin implantar se parte desde -520 mV (OCP) y el potencial de 
corriente cero se establece a -720 mV (diferencia de 200 mV). Sin embargo, en 
el caso de la aleación T73 esta diferencia es mucho menor (70 mV), ya que 
partimos de -570 y se alcanza el potencial de corriente cero en el barrido 
catódico a los -640 mV. 
Este potencial más negativo podría derivarse de la acidificación localizada del 
medio, debido probablemente a un ataque más ocluído. También destaca, en las 
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curvas correspondientes a las muestras T73 una meseta de estabilización de 
corriente cuando se revierte el signo del barrido anódico hasta el potencial de 
partida, lo que podría indicar un bloqueo en el proceso que está teniendo lugar y 
que no se aprecia en las T6. 
Estas diferencias podrían ser explicadas en base a distintos grados de oclusión en 
el ataque, incluso en estos valores iniciales. Las muestras en condición T73 
presentan una morfología de ataque abierta al exterior, lo que diluir el 
electrólito, evitando una acidificación local. Al invertir el barrido de potenciales 
llegamos a un estado de equilibrio en el que los productos de corrosión del Al 
permiten pasivar las capa de alumina que se ha roto durante el barrido anódico. 
Sin embargo, el ataque más ocluido de la aleación T6 hace que las condiciones 
locales, donde tiene lugar la corrosión, no sean homogéneas con respecto al resto 
de la disolución. La acidez local aumenta disolviendo y no permitiendo la 
regeneración de la capa protectora de alúmina. 
Contrariamente, en el caso de la aleación T6, el ataque ocluido impide que se 
alcance el equilibrio tan fácilmente y no se obtiene un bloqueo del proceso de 
corrosión, la corriente desciende a medida que aumentamos el potencial e 
incluso se llega a obtener un nuevo mínimo local de corriente lo que 
representaría el equilibrio para el estado superficial de la muestra tras haber 
sufrido el barrido de potenciales. 
Examen microscópico tras los ensayos 
Tras la realización de los ensayos potenciodinámicos se procedió a estudiar 
mediante microscopía óptica y electrónica las superficies de las muestras, para 
analizar las características de la corrosión. 
En las macrografías de la figura 8.2-4 se establece la comparación para cada una 
de las aleaciones del área sometida a ensayo. Aunque es difícil llevar a cabo una 
comparación exacta del área atacada de la muestra, de forma general podemos 
decir la extensión de la corrosión es mayor en las muestras sin implantar, lo que 
ratifica los datos de densidad de corriente registrados en los voltamogramas 
anteriores, donde las muestras implantadas mostraban una densidad de corriente 
menor. 
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Figura 8.2-4: Macrografías ópticas de la superficie de ataque en las distintas muestras tras los 
ensayos de polarización potenciodinámica en NaCl 0,001 M. 
Una observación más detallada de la zona de ataque confirma el comienzo del 
ataque siempre asociado a las partículas intermetálicas. En la figura 8.2-4 se 
muestran las imágenes de microscopia óptica obtenidas en cada tipo de muestras 
ensayadas, donde este comienzo se aprecia claramente, un posterior examen 
mediante SEM permite verificar el tipo de partícula intermetálica implicada.  
 
Figura 8.2-5: Detalle del ataque en las distintas muestras tras los ensayos de polarización 
potenciodinámica en NaCl 0,001 M. 
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Figura 8.2-6: Micrografías de SEM de la aleación T6 no implantada mostrando distintas 
partículas de AlCuMg con diferente avance del ataque. 
En la figura 8.2-6 se muestran distintos ejemplos de inicios de ataque localizado 
vinculado a la presencia de partículas de AlCuMg en las muestras de la aleación 
T6 sin implantar. Estas partículas, al ser anódicas con respecto a la matriz, sufren 
inicialmente una disolución preferencial, pero tras descender el contenido de Mg 
y enriquecerse en Cu sufren un cambio de comportamiento, pasando a ser 
catódicas y produciendo una disolución de la matriz circundante [3,49-50]. La 
comparación con el ataque producido en las mismas partículas de las muestras 
implantadas se resume en la figura 8.2-7. Su morfología general es similar, 
mostrando un ataque más concentrado en el borde de la partícula y la deposición 
de productos de corrosión circundantes al centro de la partícula que se puede ver 
muy claramente en la muestra implantada con Mo (figura 8.2-7c), posiblemente 
redeposición de Cu0 como ha sido referenciado [51,52]. 
 
Figura 8.2-7: Micrografías de SEM del ataque sufrido por las partículas de AlCuMg donde se 
observa la deposición circundante de óxido. a) T6 no implantada. b) T6-N c) T6-Mo. 
Se intentó identificar mediante EDS la composición química de los óxidos 
depositados, usando un bajo voltaje de aceleración, pero el espectro obtenido tan 
sólo puso de relieve un aumento de la cantidad de oxígeno, en esa zona, 
compatible con la presencia de un óxido. 
También se ha identificado el inicio de corrosión localizada vinculado a la 
presencia de partículas catódicas, AlFeCu. En la figura 8.2-8 se muestran estos 
c 10 µm b 10 µm 
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inicios en muestras de T6, implantadas y sin implantar. En este caso, el efecto 
del par galvánico, conduce la disolución de la matriz circundante. Al igual que 
antes, el ataque es más pronunciado en la interfase de la partícula y se detecta la 
deposición de los productos de corrosión, con alto contenido en oxígeno, en los 
bordes de dichas partícula., aunque no se puede realizar el análisis completo de 
los mismos. 
 
Figura 8.2-8: Micrografías de SEM del ataque iniciado alrededor de  las partículas de AlFeCu, 
con deposición circundante de óxido. a) T6 no implantada. b) T6-N c) T6-Mo. 
En la figura 8.2-9 se muestran zonas equivalentes a las anteriores en las muestras 
T73. Al igual que en el caso anterior, se observa mayor disolución de la matriz 
en la zona circundante a las partículas en las muestras no implantadas, siendo más 
visible la deposición de los productos de corrosión en las muestras implantadas, 
aunque los intentos de análisis no han permitido revelar su composición.  
 
Figura 8.2-9: Micrografías de SEM del ataque sufrido por las partículas de AlFeCu con 
deposición circundante de óxido. a) T73 no implantada. b) T73-N c)T 73-Mo. 
Por último, se examinan aquellas zonas en las que la corrosión comienza a 
progresar tras iniciarse alrededor de una partícula intermetálica. Cabe indicar 
que dada la baja agresividad del medio, el número de estas zonas es muy 
reducido en las muestras estudiadas. En la imagen se muestran a título de 
ejemplo, alguna zona de muestras de la condición T73 (figura 8.2-10). Puede 
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apreciarse que la morfología del ataque es muy similar en las tres muestras, si 
bien la zona corroída es de menor dimensión en las muestras implantadas. 
 
Figura 8.2-10: Micrografías de SEM de zonas en las que se a precia el avance de la corrosión a 
partir del ataque inicial asociado a las partículas intermetálicas: a) T73 sin implantar. b) 
T73-N. c) T73-Mo. 
8.2.2 Na2SO4 0,1M 
Registro OCP 
Siguiendo el mismo esquema de ensayo, se realizó un registro del potencial de 
circuito abierto durante 30 minutos y a continuación se llevaron a cabo 
polarizaciones potenciodinámicas en disolución neutra de sulfatos, sin presencia 
de cloruros. . Es, por tanto, necesario sustituir el electrodo de referencia de 
calomel por un electrodo de Hg/Hg2SO4, K2SO4 (sat.). Debido a la diferencia de 
potenciales entre ambos electrodos de referencia (400 mV) se corrigieron los 
valores presentados  para poder comparar más fácilmente los resultados.  
Dado que este medio es muy poco agresivo para estas aleaciones, el deterioro de 
las superficies tras el ataque es muy limitado, circunscribiéndose prácticamente 
tan sólo a las partículas que contienen Cu. Además, de esta actividad tan 
reducida, la deposición de sales sobre la superficie de las muestras a lo largo de 
los ensayos conduce a resultados muy fluctuantes, con gran dispersión de los 
valores registrados, por ello no es factible establecer relaciones concretas entre 
éstos y la condición de tratamiento térmico y de modificación superficial de las 
muestras estudiadas. 
A continuación se muestra la variación del potencial de circuito abierto (con 
respecto al electrodo SCE) registrada en cada una de las aleaciones durante los 30 
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minutos posteriores a la inmersión de las muestras (figura 8.2-11). Puede 
apreciarse que todas ellas muestran tendencia a aumentar el potencial conforme 
aumenta el tiempo de exposición, consecuencia del bloqueo que se produce por 
la deposición de sulfatos en la superficie.  Sin embargo, los valores concretos 
registrados para  cada una de las aleaciones son muy variables, como ya se ha 
indicado, si bien los potenciales menos nobles suelen corresponder a las 
aleaciones implantadas con Mo.  
En este caso, no se registran las grandes oscilaciones en los valores del potencial 
que se obtenían en medio clorurado, debido a la ausencia de iones agresivos que 
produzcan la rotura localizada de la película pasiva.  






























Tiempo (min)  
Figura 8.2-11: Registro del potencial de circuito abierto (OCP) de las distintas 
aleaciones ensayadas, durante 30 min en Na2SO4 0, 1 M  
Polarización potenciodinámica.  
En las curvas potenciodinámicas recogidas en la figura 8.2-12, se verifica 
nuevamente la menor agresividad del medio, registrándose una menor densidad 
de corriente en todo el intervalo de potencial barrido, en todas las aleaciones.  
En todos los casos se establece una meseta de estabilización de corriente cuando 
se revierte el signo del barrido anódico hasta el potencial de partida que 
corresponde a la estabilización de la alúmina. 
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Figura 8.2-12: Polarización potenciodinámica en Na2SO4 0, 1 M a partir de OCP de ambas 
aleaciones (T6 y T73) no implantadas y tras ambas implantaciones. 
Examen microscópico tras el ensayo 
El examen microscópico de las superficies después del ensayo potenciondinámico 
muestra nuevamente que el inicio de la corrosión se vincula a los compuestos 
intermetálicos. 
En la figura 8.2-13 se muestra dos micrografías ópticas comparando el estado 
superficial de la aleación T6 antes y después de voltametría. En estas imágenes 
puede apreciarse que la gran mayoría de las partículas intermetálicas no se 
encuentran atacadas, siendo tan sólo algunas de las de menor tamaño y menos 
abundantes en las que se inicia la corrosión localizada.  
 
Figura 8.2-13: Micrografías ópticas de la superficie de una muestra T6, a) antes del sumergir 
en la disolución Na2SO4 0, 1 M, b) Tras la realización del ensayo de polarización 
potenciondinámica. 
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Atendiendo a la identificación de las fases intermetálicas realizada en el apartado 
5.1, los precipitados no atacados y más abundantes han sido atribuidos a 
Al23CuFe4 y, los atacados a la fase AlCuMg. 
Por lo tanto, las partículas intermetálicas que contienen Mg siguen actuando de 
forma anódica con respecto a la matriz, por lo que se disuelven preferentemente, 
formando el Cu los depósitos alrededor de los precipitados, en forma de mancha 
oscura. Se ha intentado confirmar este enriquecimiento, como han realizado 
otros autores [51,52] a través de un análisis de estas partículas mediante SEM-EDS, 
pero no ha sido posible. 
En la figura 8.2 14, se ha superpuesto el mapa elemental correspondiente al Fe 
(verde) y al Cu (rojo) a partir de la señal K  obtenida mediante EDS. En esta 
figura se diferencian las partículas intermetálicas enriquecidas en Fe (Al23CuFe4) 
que no resultan atacadas y las que aparecen enriquecidas en Cu, parcialmente 
disueltas, correspondientes a los compuestos AlCuMg, en los que parte del Mg 
ha resultado eliminado. 
 
Figura 8.2-14: Micrografías de SEM de la aleación T6 tras el ensayo de polarización 
potenciodinámica en Na2SO4 0,1 M. Se en comprueba el ataque preferencial en las partículas 
ricas en Cu. 
Así pues la mayor diferencia con respecto al comportamiento detectado en 
medio débilmente clorurado es que alrededor de las partículas de 
comportamiento catódico Al23CuFe4 no se produce ataque de la matriz, ya que al 
no existir iones Cl– la película de alúmina formada sobre la matriz metálica 
resiste más, protegiendo al metal del efecto galvánico. 
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Similar efecto se ha detectado en las muestras de la aleación T73, en las que el inicio de 
la corrosión está asociado a una partícula intermetálica con elevado contenido de Cu 
(figura 8.2 15a). 
En esta aleación se pudo encontrar algunas picaduras profundas como la mostrada en la 
figura 8.2 15b. El mapa de elementos de esta zona (figura 8.2 15c) revela la 
presencia de una partícula rica en Fe, que a priori podría pensarse que es la 
causante del inicio de la picadura. Sin embargo, a diferencia del medio 
clorurado, esta no muestra disolución de la matriz en su contorno por lo que 
cabe pensar que el inicio es debido a otra partícula intermetálica próxima a la 
zona y tras su avance en profundidad, ya que la alúmina no es atacada, alcanza la 
partícula logrando el acoplamiento galvánico unido con las condiciones de acidez 
locales. La morfología del ataque es similar a la detectada en el medio clorurado, 
apreciándose frentes de ataque definidos con picaduras geométricas y sucesivas.  
 
Figura 8.2-15: Micrografías de SEM mostrando el ataque de ciertas partículas tras la 
ppotenciometría de la aleación T73 en Na2SO4 0,1 M: a) Partículas con presencia de ataque en 
su contorno b) Picadura profunda asociada a la partícula intermetálica c) Mapa de elementos 
identificando la presencia de Cu y Fe. 
 
 Cu            Fe   O 
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8.2.3 NaCl 0,1M con burbujeo de N2 
Tras los ensayos preliminares anteriormente realizados, se ha optado por 
profundizar en el estudio electroquímico en un medio clorurado, con mayor 
concentración de iones cloruro (NaCl 0,1 M) que el empleado anteriormente, 
para poder evaluar tanto el inicio como el avance de la corrosión en estas 
aleaciones, intentando aclarar el efecto de ambas implantaciones iónicas y del 
tratamiento de fortalecimiento.  
Dado que la duración de las medidas en algunos casos se prolongará durante 
tiempos prolongados, se ha optado por eliminar el oxígeno de la disolución 
mediante burbujeo de N2 antes y durante el ensayo, para evitar que variaciones 
en la concentración del mismo a lo largo de las medidas pudieran alterar los 
resultados. 
La celda empleada en los ensayos es la misma que en los casos anteriores, 
empleando como contraelectrodo una malla de platino y como referencia el 
electrodo de calomelanos saturado, SCE. Sin embargo, la secuencia de los 
experimentos realizados se ha modificado para introducir los ensayos de 
impedancia electroquímica antes de la polarización potenciodinámica y tras la 
misma, para caracterizar los cambios producidos en la superficie de las muestras.  
También se modifica el potencial de inicio de la polarización potenciodinámica. 
Se acuerda iniciar todas estas medidas en el mismo potencial catódico, para 
limitar las dificultades que se derivarían de la variación en el potencial de circuito 
abierto en las distintas muestras ensayadas.  
Así pues, la sistemática de los ensayos es la siguiente: Tras la inmersión de las 
muestras, se registra el potencial de circuito abierto, OCP, a lo largo de 30 min. 
Se realiza entonces un ensayo de espectroscopía de impedancia electroquímica, a 
ese valor de potencial, barriendo la frecuencia desde 100 kHz a 10 MHz, con una 
amplitud de la señal 10 mV rms. Posteriormente, y sin retirar la muestra, se 
realiza la polarización potenciodinámica, partiendo de -1 V y barrido el potencial 
hasta -0,3 V, a una velocidad de 1mV/min. Alcanzado este potencial, se invierte 
el barrido en dirección catódica para alcanzar de nuevo al potencial de partida. 
Finalizada la curva de voltametría, y tras un período de estabilización del 
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potencial de la muestra, realiza un nuevo registro de la impedancia del sistema en 
las mismas condiciones anteriores, para analizar los cambios en el estado 
superficial de la muestra. 
Registro de OCP 
En la siguiente figura se muestra la evolución del OCP con el tiempo a lo largo 
de treinta minutos en la disolución burbujeada con nitrógeno.  




























Figura 8.2-16: Valores de OCP registrados durante los 30 minutos de inmersión en NaCl 0,1M 
con burbujeo de N2,  antes de la realización de las medidas electroquímicas en . 
Puede apreciarse en esta representación que en todos los casos el potencial 
tiende a estabilizarse en valores que están marcadamente afectados por el 
tratamiento de endurecimiento de las muestras, y en menor medida por la 
implantación.  Así, todas las muestras de la condición T6 presentan un potencial 
próximo a -650 mV, siendo ligeramente más nobles las implantadas con N y un 
poco más activas las implantadas con Mo.  
En el caso de las muestras de T73, todas tienen un potencial próximo 
a -700  mV, 50 mV más activas que las T6. Nuevamente esta mayor actividad 
inicial de la superficie podría atribuirse a la mayor concentración en elementos 
activos, Mg y Zn, que tiene esta aleación. También en ese caso el potencial de las 
aleaciones implantadas con N es ligeramente más noble y las implantadas con Mo 
más activas, al final del período de estabilización.  
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Es necesario destacar que en las muestras implantadas las oscilaciones de 
potencial son muy amplias, en particular en las correspondientes a la condición 
T73, en las que se mantienen a lo largo de todo el tiempo de registro. 
EIS antes de Polarización potenciodinámica 
Tras el registro de potencial, y sin retirar las muestras se realiza el registro de los 
espectros de impedancia electroquímica de las muestras. Los resultados 
obtenidos se representan en las figuras siguientes, en las que se recogen los 
diagramas de Bode y Nyquist representativos de las muestras en condición T6, 
sin implantar e implantadas (figura 8.2-17) y en condición T73 (figura 8.2-18). 
Aunque más adelante se realizara un análisis más profundo de estos espectros, se 
comenta ahora de forma general el efecto de las implantaciones en ambos tipos 
de aleaciones.  
Los arcos de los diagramas de Nyquist y los máximos de fase en la representación 
de Bode revelan la presencia de dos constantes de tiempo, una a frecuencias 
próximas a 1 Hz y otra a frecuencias bajas próximas a 50 mHz, lo que implica la 
existencia de dos procesos bien diferenciados en todas la muestras ensayadas. El 
primer proceso comprende un intervalo bastante amplio de frecuencias, que  se 
amplía como consecuencia de la implantación, especialmente las implantadas con 
N. 
Observando los diagramas de Bode para comparar el módulo de impedancia se 
puede observar que la implantación de N aumenta la impedancia de ambas 
aleaciones en todo el rango de frecuencias estudiado, afectando por tanto a 
ambos proceso. En cambio, la implantación de Mo muestra un efecto diferente 
en las dos condiciones de endurecimiento. Mientras que en la aleacion T6, la 
implantación parece mejorar la impedancia en todo el intervalo de frecuencias, 
en las T73, tan sólo se produce un ligero aumento de la impedancia en el 
intervalo de bajas frecuencias.  
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Figura 8.2-17: Representaciones de Bode y Nyquist de los espectros de impedancia 
electroquímica registrados en NaCl 0,1 M con burbujeo de N2 para la aleación T6  y sus 








































































































Figura 8.2-18: Representaciones de Bode y Nyquist de los espectros de impedancia 
electroquímica registrados en NaCl 0,1 M con burbujeo de N2 para la aleación T73  y sus 
respectivas implantaciones, obtenidos previamente a la polarización potenciodinámica. 
Polarización potenciodinámica. 
Tras la realización de los ensayos de EIS, se registran las curvas de polarización 
potenciodinámica en las condiciones expuestas anteriormente. En la figura 8.2-19 
se representan las curvas obtenidas para las muestras de aleación T6 implantadas 
y sin implantar. La figura 8.2-20 presenta las correspondientes a la aleación T73.  
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Figura 8.2-19: Polarización potenciodinámica en NaCl 0,1 M con burbujeo de N2 partiendo 
de potencial catódico (-1V vs SCE) de la aleación T6 no implantada y tras ambas 
implantaciones. 









































Figura 8.2-20: Polarización potenciodinámica en NaCl 0,1 M con burbujeo de N2 partiendo 
de potencial catódico (-1V vs SCE) de la aleación T73 no implantada y tras ambas 
implantaciones. 
Las curvas obtenidas son muy reproducibles y todas ellas muestran una 
morfología similar, aunque se pueden destacar ciertas peculiaridades. De forma 
general, en todas las muestras implantadas se observa un descenso de la densidad 
de corriente durante todo el barrido, excepto para la aleación T73 implantada 
con Mo en la que se produce un aumento de la densidad de corriente a lo largo 
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de gran parte del barrido catódico. De esta forma, a excepción de en este último 
caso, la implantación parece ejercer un efecto beneficioso frente a la corrosión. 
Por el contrario, la implantación de Mo es la que mayor reducción de corriente 
produce en las muestras T6, nuevamente es el efecto del tratamiento de 
endurecimiento el que parece marcar las diferencias.  
Se presenta a continuación un examen más detallado de las curvas de 
voltametría. Tras el inicio del ensayo a -1V en todas las muestras ensayadas se 
obtiene una señal prácticamente constante con baja densidad de corriente, que 
disminuye lentamente a medida que aumenta el potencial, hasta alcanzar un 
mínimo en el denominado potencial de corriente cero o potencial de corrosión. 
Este descenso de corriente es debido al lento engrosamiento de la capa de 
alúmina. La oxidación del aluminio, que es termodinámicamente favorable a 
cualquiera de los potenciales del barrido, se ve impedida cada vez más. Este 
potencial de corrosión coincide en estas condiciones con el de picadura, ya que 
un pequeño desplazamiento a potenciales mayores genera el incremento brusco 
de la densidad de corriente. 
En el caso de las muestras de la aleación T6 sin implantar, tiene un valor 
de -630 mV, coincidiendo exactamente con el valor correspondiente a las 
muestras de sus respectivas implantaciones. En las probetas de la aleación T73 
existe cierta diferencia, correspondiendo un potencial de -685 mV a la aleación 
no implantada, -660 mV a la implantación de Mo y -650 mV a la muestra 
implantada con N. Por tanto, la implantación desplaza el potencial de corrosión y 
picadura a valores más nobles aunque de forma discreta. 
Llegados a este punto, y siguiendo con el aumento de potencial, hay un 
incremento brusco de la densidad de corriente en todas las muestras, asociado al 
proceso de picadura, aunque cabe destacar la mayor pendiente de este 
incremento en el caso de las aleaciones no implantadas. Esta mayor pendiente 
indica que la corrosión está menos impedida en las muestras no implantadas, lo 
que confirma el efecto beneficioso de la implantación. 
Al alcanzar el potencial máximo de -300 mV, se inicia el barrido en dirección 
catódica. A diferencia de lo registrado en las polarizaciones realizadas en NaCl 
0,001 M, en este intervalo de las curvas se pueden apreciar dos pendientes 
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claramente diferenciadas, en todas las muestras de ambas condiciones, lo que 
podría indicar la existencia de dos procesos diferenciados. 
La presencia de dos tipos de corrosión en la aleación 7075, asociados a la 
corrosión por picadura y a la corrosión intergranular, ha sido referenciada por 
distintos autores [55,201,202]. Sin embargo, la bibliografía revela la presencia del 
primero de los dos procesos en el barrido anódico como un máximo local en la 
densidad de corriente una vez sobrepasado el potencial de picadura. Como se 
puede observar en los voltamogramas de las aleaciones, no hay evidencia alguna 
de dicho máximo local. La ausencia de dicha señal en el barrido anódico puede 
ser debida a la velocidad de corrosión empleada. Las velocidades de polarización 
bajas permiten que el sistema disponga de mayor tiempo para alcanzar el 
equilibrio lo que podría enmascarar la señal [201]. 
Sin embargo, la presencia de esas dos pendientes en la curva de vuelta, indican 
que una vez iniciado el proceso de corrosión, en los potenciales más anódicos, 
éste progresa generando dos avances que pueden diferenciarse por la generación 
de dos medios localmente distintos: uno con mayor acidificación, que 
correspondería a una progresión más ocluida, con menor intercambio con el 
medio de alrededor y otro proceso más abierto, por tanto con menor 
acidificación. 
También puede destacarse que el potencial de corriente cero del barrido 
catódico, o de repasivación, es claramente más negativo en el caso de  la aleación 
T6. Este efecto, que ya se ha puesto de manifiesto  en los ensayos realizados en 
otros medios, concuerda con lo expuesto. La mayor acidificación local de ataque 
ocluido permite que este siga progresando a pesar del descenso de potencial. Por 
ello, si bien la tendencia general es similar en todas las aleaciones 7075, en las 
muestras de la condición T6 el ataque ocluido es de mayor extensión que en las 
T73 manteniéndose la misma tendencia tras las implantaciones de N y Mo. 
EIS tras Polarización Potenciodinámica 
Finalizada la polarización potenciondinámica y tras esperar 15 minutos para que 
se estabilice el OCP, se registran nuevamente los espectros de  impedancia 
electroquímica, en las mismas condiciones que los anteriores. 
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A continuación se resumen los resultados obtenidos, representando en la 
figura 8.2-21 los diagramas de Bode y Nyquist de las muestras sin implantar e 
implantadas de la condición T6 y en la figura 8.2-22 los diagramas 
correspondientes a las muestras T73. 
Cabe indicar que, al igual que en los espectros registrados antes de voltametría 





























































Figura 8.2-21: Representaciones de Bode y Nyquist de los espectros de impedancia 
electroquímica registrados en NaCl 0,1 M con burbujeo de N2 para la aleación T6 y sus 



























































































Figura 8.2-22: Representaciones de Bode y Nyquist de los espectros de impedancia 
electroquímica registrados en NaCl 0,1 M con burbujeo de N2 para la aleación T73 y sus 
respectivas implantaciones, tras la polarización potenciodinámica. 
Como era de esperar, los valores del módulo de impedancia han disminuido 
claramente tras la voltametría cíclica, como consecuencia de la instauración de 
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los procesos corrosivos. Esta disminución se aprecia en todas las muestras, pero 
al igual que se apreciaba en los espectros previos al barrido potenciodinámico, la 
diferencia fundamental la establece la condición de endurecimiento estructural. 
De esta forma, se aprecia que las muestras en condición T6 que han sido 
implantadas mantienen valores de resistencia superiores a las probetas sin 
implantar prácticamente en todo el intervalo de frecuencias, siendo más elevados 
los correspondientes a las muestras implantadas con Mo. Este comportamiento 
es similar al de antes de la polarización. 
En el caso de las muestras en condición T73, las diferencias de resistencia entre 
las muestras implantadas y sin modificar son mucho menores. Si bien cabe 
destacar que las muestras implantadas con N siguen manteniendo un valor de 
resistencia superior en aquellos procesos que tienen lugar a altas frecuencias 
(relacionados con la existencia de una capa superficial más resistente), mientras 
que las muestras implantadas con Mo muestra incluso menor resistencia a los 
procesos de baja frecuencia que las probetas sin implantar. 
En un apartado posterior se realizará una explicación más detallada de estos 
espectros, y también se comentarán las modificaciones en las señales 
correspondientes a los ángulos de fase. Asimismo se realizará un análisis de los 
parámetros eléctricos obtenidos a través del ajuste a un circuito equivalente. 
Examen microscópico tras el ensayo 
La observación mediante microscopía de las superficies después de los ensayos 
permiten confirman las hipótesis establecidas anteriormente, así como verificar 
las diferencias derivadas del tratamiento de fortalecimiento estructural. 
Siguiendo la estructura habitual, se exponen en primer lugar los resultados de las 
probetas en condición T6. 
Al realizar la observación de las superficies tras los ensayos electroquímicos, se 
comprueba que en las muestras T6 implantadas con Mo y N tanto la densidad de 
picaduras como el tamaño de las zonas atacadas, son menores que en las muestras 
sin implantar, aunque ese efecto no se aprecia con claridad en las macrografías de 
la figura 8.2-23. 
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Figura 8.2-23: Imágenes de las superficies  de las muestras de la condición T6, tras los ensayos 
electroquímicos realizados en la disolución de NaCl 0,1 M con burbujeo de N2. 
Como se observa en la imagen anterior, las muestras implantadas con N revelan 
zonas bien diferenciadas en su superficie, unas que aparecen sin ataque y otras en 
las que son visibles las picaduras, rodeadas siempre por productos de corrosión. 
Aunque se han intentado identificar estos productos mediante SEM-EDS, los 
resultados no han sido satisfactorios debido a su reducido espesor. 
Realizando la observación a mayores aumentos se aprecian mejor las diferencias 
indicadas. En la figura 8.2-24 se incluyen imágenes correspondientes a las 
superficies de las probetas de la condición T6 (a) y a sus correspondientes 
secciones transversales (b).  En las muestras sin implantar se pueden distinguir 
picaduras grandes y profundas, que si bien se inician con un avance intergranular, 
finalizan siendo abiertas a la superficie. También es visible el inicio de la 
corrosión en las partículas intermetálicas, con la deposición de productos de 
corrosión a su alrededor. En las muestras implantadas con N se aprecian las dos 
zonas antes indicadas, siendo muy marcada la deposición de productos de 
corrosión en el contorno de las partículas intermetálicas. En la sección 
transversal se pone de manifiesto la presencia de las picaduras abiertas a la 
superficie y del avance intergranular, pero también destaca la menor dimensión 
de estas así como la reducción en la profundidad del ataque (de 18µm a 11µm). 
El mismo efecto es visible en las muestras implantadas con Mo aunque el 
acúmulo de los productos de corrosión en torno a los compuestos intermetálicos 
no es tan destacado. 
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Figura 8.2-24: Imágenes de las muestras de la condición T6 tras los ensayos electroquímicos en 
NaCl 0,1 M con burbujeo de N2. a) Imágenes de la superficie expuesta. b) Secciones transversales. 
La reducción en la profundidad del ataque registrado en las muestras 
implantadas, se presenta en la tabla 8.2-1, valores que están en buen acuerdo con 
la disminución de la densidad de corriente medida en las curvas 
potenciodinámicas. De igual forma, se confirma la presencia en todas las 
muestras de esta condición T6 de dos morfologías claramente diferenciadas, y ya 
descritos en las muestras sometidas al ensayo EXCO: un ataque intergranular con 
claro avance por debajo de la superficie y, por tanto, ocluido (la primera etapa 
del ataque por exfoliación) y la formación subsiguiente de  picaduras grandes y 
abiertas, por desprendimiento o disolución del parte del material de la superficie 
(ataque abierto). Este hecho confirma la hipótesis planteada en la explicación de 
la presencia de dos pendientes en la curva de vuelta de los barridos 
potenciodinámicos. 
En el caso de las muestras sometidas al tratamiento de fortalecimiento estructural 
T73, el examen macrográfico de las superficies sometidas a ensayo no revela 
diferencias significativas entre las muestras sin implantar y en las implantadas 
(figura 8.2-25). Tal vez tan sólo quepa destacar la mayor relevancia del depósito 
de productos de corrosión en torno a las partículas intermetálicas, en el caso de 
las muestras implantadas con N. Sin embargo, a mayores aumentos sí se pueden 
observar diferencias significativas (figura 8.2-26).  
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Figura 8.2-25: Imágenes de las superficies  de las muestras de la condición T73, tras los 
ensayos electroquímicos realizados en la disolución de NaCl 0,1 M con burbujeo de N2. 
 
Figura 8.2-26: Imágenes de las muestras de la condición T73 tras los ensayos electroquímicos 
en NaCl 0,1 M con burbujeo de N2. a) Imágenes de la superficie expuesta. b) Secciones 
transversales. 
Las muestras correspondientes a la aleación T73 no implantada presentan en su 
superficie un gran número de zonas de ataque que, si bien a pocos aumentos, 
podrían presentar una morfología intergranular, se aprecia a mayores aumentos 
que corresponden a una sucesión de picaduras muy geométricas, que perfilan los 
límites de grano, como se pueden ver más claramente en la figura 8.2-27. Esta 
morfología geométrica ya se pone de manifiesto en las secciones transversales de 
la figura 8.2-26. También en esta imagen se aprecia que la profundidad media del 
ataque experimentada por estas muestras es inferior (12 µm) al de las probetas 
T6 sin implantar (18 µm), tal como se refleja en la tabla 8.2-1. 
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Este hecho es coherente con la forma de las curvas de retorno hacia potenciales 
catódicos registradas en los barrido potenciodinámicos. Puede comprobarse en 
las figuras 8.2-19 y 8.2-20 que el intervalo de potenciales correspondientes al 
tramo tras el cambio de pendiente es más amplio en las muestras T6 que en las 
T73, lo que puede ser indicativo de la mayor extensión del proceso ocluido, 
causante de la profundización del ataque. 
Asimismo, en las imágenes de la 
figura 8.2-26 puede comprobarse 
que ambas implantaciones reducen el 
número y la extensión de las zonas 
atacadas. Sin embargo, su efecto en 
la profundidad de las mismas es 
diferente. Mientras que la 
implantación en N no afecta de 
forma clara a la profundidad media 
de las picaduras (12 µm), las 
muestras implantadas con Mo 
presentan picaduras más profundas 
(16 µm), como queda patente en la 
tabla 8.2-1. Nuevamente este hecho es coherente con los resultados de 
voltametría. Así, mientras la curva de retorno en el barrido potenciodinámico de 
las muestras T73-N registra densidades muy ligeramente inferiores a las de las no 
implantadas en todo el intervalo, en el caso de las muestras T73-Mo el descenso 
se produce sólo en el primer tramo, antes del cambio de pendiente, aumentando 
en el segundo la densidad de corriente. Esto está vinculado, con una 
profundización del ataque. 
Tabla 8.2-2: Profundidad media de las zonas de ataque medidas en las secciones transversales 
de las muestras sometidas a los ensayos electroquímicos en NaCl 0,1M con burbujeo de N2. 
 
T6 T6-N T6-Mo T73 T73-N T73-Mo 
Profundidad 
promedio (µm) 
18 11 11 12 12 16 
 
Figura 8.2-27: Micrografía de la superficie de 
una muestra T73 sin implantar, tras los ensayos 
electroquímicos en NaCl 0,1 M con burbujeo de 
N2. 
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8.2.4 Análisis de los resultados de Espectroscopía de Impedancia 
Electroquímica 
 Tras la presentación anterior de los resultados obtenidos en los ensayos 
electroquímicos, puede abordarse un análisis en mayor detalle de los aspectos 
relacionados con el mecanismo de avance de la corrosión en las distintas 
muestras, intentado explicar las diferencias encontradas entre ellas. Una 
herramienta especialmente útil para ello es la técnica de impedancia 
electroquímica. Como ha podido apreciarse en los diagramas de Bode y Nyquist 
presentados anteriormente (y hasta ahora presentados de manera muy 
superficial) las señales de ángulo de fase muestran una evolución muy definida 
que debe poder relacionarse con los mecanismos implicados en la corrosión. 
Como se ha indicado en la introducción a las técnicas empleadas en esta 
investigación, la espectroscopía de impedancia electroquímica (EIS) permite 
simular el comportamiento superficial de los metales en contacto con una 
disolución equiparándolo a componentes eléctricos sencillos como resistencias y 
condensadores. Por ello veremos una pequeña revisión bibliográfica de los 
circuitos eléctricos propuestos para la interpretación de datos de impedancia 
electroquímica en la corrosión del aluminio y sus aleaciones, y de la atribución 
real que los diversos autores realizan de cada uno de los componentes. 
Revisión de circuitos equivalentes propuestos para el ajuste de medidas EIS  
De forma general el sistema que se pretende describir consta una capa natural de 
óxido que se forma espontáneamente sobre la superficie del aluminio al entrar en 
contacto con el oxígeno protegiendo al material frente a la corrosión. Esta capa 
es estable a pH neutro, mientras que medios más ácidos o alcalinos, o la 
presencia de especies agresivas como los cloruros aumenta la inestabilidad. 
Además, la presencia de precipitados en la aleación con diferente 
comportamiento electroquímico aumenta la heterogeneidad de la capa de óxido 
y la probabilidad de corrosión en estas áreas. La rotura de la capa de óxido 
induce el desarrollo de caminos secundarios, promoviendo una distribución 
heterogénea de la señal en la superficie del electrodo. 
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Atendiendo a esta descripción, cabe pensar que la interpretación de los 
resultados de impedancia no sea sencilla. La mayoría de los estudios del 
comportamiento del aluminio y sus aleaciones en medios clorurados mediante 
EIS, hacen referencia a la presencia de dos arcos en el diagrama Nyquist 
correspondientes a dos procesos caracterizados por constantes de tiempo. Dichos 
procesos son simulados por el circuito eléctrico equivalente mostrado en la 
figura 8.2-28 [203-205]. Al tratarse de una película de óxido defectuosa puede 
considerarse equiparable a una película protectora no homogénea y por ello el 
circuito también ha sido empleado para describir el comportamiento de distintos 
sistemas metálicos con recubrimientos y pinturas [206-209]. 
 
Figura 8.2-28: Circuito equivalente empleado para la simular el comportamiento del aluminio.  
El circuito se compone de la resistencia del electrólito (RS), una resistencia (ROX) 
que representa la resistencia debida a la conducción iónica en el óxido poroso y 
una capacidad en paralelo (COX) debida a las propiedades dieléctricas de dicha 
capa[210]. Además, está presente la capacidad asociada a la doble capa 
electroquímica (CDL), relacionada con la cantidad de superficie implicada en la 
proceso de corrosión [211] en paralelo con la resistencia a la transferencia de carga 
(RCT) debida a los procesos electroquímicos.  
A frecuencias muy elevadas el sistema permite el paso de la corriente obteniendo 
solamente la respuesta correspondiente a la resistencia de la disolución (RS). 
Considerando que la corriente sigue el camino de menor resistencia para 
cualquier frecuencia dada, la impedancia a altas frecuencias vendrá representada 
por la respuesta de la superficie no atacada o película protectora. A frecuencias 
bajas se obtendrá la respuesta de la superficie defectuosa donde tienen lugar los 
procesos de corrosión [204,208]. Atendiendo a esto, la aparición de estos dos arcos 
8 .  E V A L U A C I Ó N  D E  L A  R E S I S T E N C I A  A  L A  C O R R O S I Ó N  
P á g i n a | 232 
de los espectros de impedancia ha sido correlacionada con la aparición de ataque 
corrosivo [212,204]. La interpretación general atribuye, por tanto,  la señal de alta 
frecuencia a la respuesta de la película protectora de alúmina (ROX-COX) y la 
constante de tiempo a frecuencias medias a la reacción de transferencia de carga 
RCT en paralelo con la capacidad de doble capa CDL 
[213]. 
La bibliografía, sin embargo, muestra que a menudo puede producirse un 
marcado solape entre la constante de tiempo correspondiente al recubrimiento. 
y las frecuencias típicas de la constante de tiempo de los procesos 
electroquímicos (RCT-CDL). Este efecto se vería agravado si estos parámetros que 
definen el proceso de corrosión (CDL y RCT) no se hayan corregidos por el área, 
ya que a menudo son del mismo orden de magnitud que los de la respuesta del 
revestimiento, en especial cuando el área del defecto es pequeño. Esto conduce a 
una incertidumbre adicional en la interpretación de los diagramas que ha de 
tenerse en cuenta [208, 211]. 
Los diagramas de Nyquist que recoge bibliografía  para el aluminio y sus 
aleaciones presentan también cierta depresión de los arcos capacitivos ya que los 
distintos procesos que tienen lugar en el sistema no representan un condensador 
ideal.  Por ello las capacidades son sustituidas por sus correspondientes 
Elementos Constantes de Fase (CPE). En estos casos la impedancia viene dada 
por la expresión siguiente [159,211] consiguiendo un mejor ajuste de los datos 
experimentales [210]. 
  
En esta expresión Q  y n son parámetros independientes de la frecuencia y n 
define la proximidad a la idealidad de la constante de tiempo RiCi con valores 
comprendidos entre  para una dispersión Cole-Cole [211].  
Para  el CPE describe un condensador ideal, para  un inductor 
ideal, para  una resistencia ideal y para  la impedancia de Warburg 
[159,214,215].  
La depresión del semicírculo está relacionada con la rugosidad de la superficie, 
que se acompaña de una distribución de tiempos de relajación en torno al valor 
más probable [216,217.  En las aleaciones de aluminio este efecto es más evidente 
debido a su microestructura, con una gran variedad de precipitados con 
8 .  E V A L U A C I Ó N  D E  L A  R E S I S T E N C I A  A  L A  C O R R O S I Ó N  
P á g i n a | 233   
diferentes naturalezas electroquímicas, que varía de acuerdo con el tratamiento 
termomecánico utilizado en su fabricación. Además, el propio proceso de 
corrosión causa un aumento en la irregularidad de la superficie del electrodo de 
trabajo. Por ello, el achatamiento de la señal de impedancia podía estar más 
relacionado con el incremento en la densidad de picaduras en el electrodo de 
trabajo que con el aumento de la profundidad de las mismas [218]. 
La capacidad COX obtenida del ajuste aplicado se correlaciona con las propiedades 
dieléctricas de la película a través de la expresión: 
 
Donde A representa la superficie de la muestra, l el espesor de la película, C la 
capacidad, y  y  son la constante dieléctrica y la permitividad del vacío 
(8,854×10-14 Fcm-1) [219,220]. Asumiendo un cierto valor para la constante 
dieléctrica de la película de alúmina se puede calcular el espesor de la capa de 
óxido. Cabe destacar que esta constante es muy sensible a la estructura y los 
valores asignados en la bibliografía varían entre 7,5 y 12 [221]. Por otra parte, la 
presencia de defectos en la capa de alúmina, permite la entrada de distintas 
especies, pudiendo causar un aumento en la constante dieléctrica. Este efecto 
tiene especial importancia ya que los distintos grados de hidratación de dicha 
película pueden llegar a aumentar la constante dieléctrica hasta un valor de 80 
[205,222]. 
Además del circuito equivalente indicado se han 
propuesto diferentes variantes en las que se le 
añaden o eliminan elementos para describir más 
fielmente los datos experimentales y los procesos 
que es posible diferenciar. 
El ejemplo más sencillo es el representado por el 
siguiente circuito que a pesar de ser muy simple 
ha sido empleado para el estudio del 
comportamiento frente a la corrosión de distintas 
aleaciones de aluminio [205,212,215,200,223,224]. 
Figura 8.2-29: Circuito RC 
con una sola constante de 
tiempo. 
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Este circuito ha sido empleado para la interpretación de diagramas de impedancia 
en los que se produce un solape de las señales capacitivas y el ensanchamiento del 
máximo del ángulo de fase en un amplio el intervalo de frecuencias medias-altas, 
como el comentado anteriormente y  son atribuidos a la superposición de las dos 
constantes de tiempo, o al dominio de una de ellas [210].En estos casos, no 
pudiendo diferenciar claramente los elementos ROX-COX  asignados a la capa 
protectora de óxido y RCT-CDL  del sistema electroquímico metal/disolución, se 
engloba la respuesta en una única RC 
[208,213]. 
El proceso de corrosión puede no estar solamente controlado por activación, 
donde se consideraría la resistencia a la trasferencia de carga, sino que los 
procesos de transferencia de masa pueden entran en juego. Por ello otros autores 
han introducido la impedancia de Warburg en el circuito equivalente atendiendo 
a la variación de la impedancia con la frecuencia. De esta forma se proponen 
circuitos similares a los anteriores pero considerando la transferencia de masa y 
obteniendo los circuitos de la figura 8.2-24 para una [223, , ,225] y dos constantes de 
tiempo [226,227]. 
     
Figura 8.2-30: Circuito RC 2RC en cascada y 2RC en paralelo con la presencia de difusión 
representada por la impedancia de Warburg. 
Dentro de estos circuitos, cabe destacar el propuesto por Mansfeld et al.[225] para 
describir la respuesta de varias aleaciones de aluminio  como la 7075 y la 6061 
c) 
a) b) 
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(Figura 8.2-30c). Este modelo atiende a la contribución específica de la zona de la 
superficie en la que tienen lugar las picaduras mediante el parámetro F muy 
similar al modelo descrito por Jüttner para recubrimientos imperfectos [215]. Este 
parámetro representa la fracción de área cubierta por picaduras, tomando el 
valor de F = 0 para el inicio de la corrosión y un valor de F = 1 para un ataque 
generalizado de la superficie. 
Por tanto, si la muestra no presenta corrosión el sistema vendría representado 
solamente por la parte superior del circuito, equiparable a una película 
protectora que se comporta como un dieléctrico. Si el ataque es generalizado el 
sistema se representaría por la parte inferior del circuito donde entraría en juego 
la resistencia a la transferencia de carga y de masa.  
Otro parámetro introducido en los circuitos empleados en la simulación del 
sistema es la inducción. Existe gran controversia en cuanto a la atribución de este 
bucle de inducción aunque cabe indicar que su presencia es más destacada en 
medios ácidos y en las etapas iniciales de inmersión. Este bucle se ha relacionado 
con diversos procesos: 
Procesos de corrosión como: el proceso anódico producido en los compuestos 
intermetálicos durante las etapas iniciales de exposición a un medio agresivo [228], 
los procesos de formación de picaduras [229],  la falta de linealidad asociada 
polarización anódica cuando el potencial de corrosión de corrosión y de picadura 
se encuentran muy próximos [230 231] o el debilitamiento de la efecto protector del 
efecto protector de la capa de óxido de aluminio por la disolución anódica [232]. 
Procesos de adsorción de especies, atendiendo a: la relajación de las especies adsorbidas 
sobre la superficie del electrodo [233], la estabilización de los productos 
intermedios en la reducción de protones [210] y la modulación (cambio de 
propiedades) del área superficial o de la película de sales depositadas [234]. 
Los circuitos propuestos en estos casos para simular el comportamiento del 
sistema se pueden observar en la siguiente figura. Constan de tres constantes de 
tiempo donde están presentes las respuestas capacitivas que atienden a los 
procesos ya descritos para los anteriores circuitos, capa de óxido y película 
electroquímica con la correspondiente transferencia de carga. La inducción 
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aparece a diferentes frecuencias 1-0,01 Hz  pudiendo estar uniendo los arcos 
capacitivos o aparecer a las frecuencias ensayadas más bajas. 
 
Figura 8.2-31: Circuito propuestos con la presencia de inducción a) Lee et al. [235] b) 
Carbonini et al.[200]  c) Bethencourt et al. [228]. d) Bessone et al[234].  
En contraste con los trabajos donde está presente la inducción, algunos estudios 
han mostrado la presencia de una tercera constante capacitiva a bajas frecuencias 
10-2-10-3 Hz proponiendo circuitos como los de la figura 8.2-32 para intentar 
simular el comportamiento del aluminio. 
 
Figura 8.2-32: Circuito propuestos con la presencia de tres constantes de tiempo 
Al igual que ocurre con la inducción, existe gran controversia en la atribución de 
esta constante. Brett et al. [236] atribuyen este semicírculo a la existencia de 
corrientes de pasividad asociadas con condiciones del estado estacionario. En la 
misma línea, Silverman [237] sugiere que su presencia podría ser una 
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recientemente, De Wit y Lenderink [238] al igual que Damborenea  [204] (figura 
8.2-32b) sugieren que esta constante de tiempo adicional podría ser causada por 
la adsorción de aniones del electrólito en la interfaz óxido/solución. Queiroz et 
al., por su parte, atribuyen esta constante a los fenómenos de corrosión en la 
matriz de la aleación, principalmente asociadas a los intermetalicos ricos en Cu 
[239] (figura 8.2-32b). 
A.- Análisis de los espectros de impedancia electroquímica antes de polarización 
potenciodinámica en NaCl 0,1M con burbujeo de N2. 
Se reproducen a continuación los diagramas de Bode y Nyquist previamente 





























































Figura 8.2-33: Representaciones de Bode y Nyquist de los espectros de impedancia 
electroquímica registrados en NaCl 0,1 M con burbujeo de N2 para la aleación T6  y sus 








































































































Figura 8.2-34: Representaciones de Bode y Nyquist de los espectros de impedancia 
electroquímica registrados en NaCl 0,1 M con burbujeo de N2 para la aleación T73  y sus 
respectivas implantaciones, obtenidos previamente a la polarización potenciodinámica. 
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Como ha sido mencionado, en la mayoría  de las referencias bibliográficas se hace 
referencia a la presencia de dos contantes de tiempo a frecuencias medias-altas. 
La interpretación general de estas dos constantes de tiempo atribuye la señal de 
mayor frecuencia a la capa natural de óxido y la constante de tiempo de 
frecuencia media se atribuye a la doble capa eléctrica generada por el contacto 
del metal con la disolución y los procesos de transferencia de carga asociados a 
ella.  
Sin embargo, en los diagramas obtenidos en estos casos, como apuntan otros 
autores, solamente se observa un máximo del ángulo de fase para frecuencias 
medias-altas  (entre 10-30 Hz) que se atribuirá, por tanto, a la superposición de 
las dos constantes que se acaban de mencionar (la capa de óxido y la doble capa 
electroquímica) debido al solapamiento en sus tiempos de relajación [208, 210]. El 
intento de ajuste a un circuito con dos constantes de tiempo en este intervalo de 
frecuencias lleva a cometer grandes errores. Los resultados obtenidos del mismo 
no eran coherentes y existía gran número de combinaciones numéricas que 
ajustan matemáticamente los resultados a la envolvente pero sin permitir extraer 
conclusiones de los resultados.  
El segundo arco capacitivo y máximo de fase (50 mHz)  se atribuye a una tercera 
constante de tiempo que, como indican algunos autores, puede aparecer a 
frecuencias bajas y sobre la que existe gran controversia en cuanto a su 
atribución. 
En la siguiente tabla 8.2-2 se presentan los 
valores calculados para los distintos 
parámetros haciendo uso del circuito que se 
presenta en la siguiente figura. Las señales de 
media-alta frecuencia correspondientes a la 
capa de óxido y la doble capa electroquímica 
están englobadas en los parámetros CT y RT 
que representarían la capacidad y resistencia 
global. La CLf y RLf definirían la capacidad y 
resistencia asociados al proceso capacitivo 
observado a baja frecuencia.  
Figura-8.2-35: Circuito equivalente 
propuesto para el ajuste de los datos de 
impedancia realizada tras inmersión en 
disolución desaireada de NaCl 0,1 M. 
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Tabla 8.2-3: Ajustes de los datos de impedancia realizada tras inmersión de las muestras en 
disolución desaireada de NaCl 0,1 M 












T6 147,0 20,9 5,2 0,96 1,472 26,7 115,3 1,00 0,0517 
T6-N 153,8 94,9 1,6 0,95 1,047 21,0 29,8 1,00 0,2547 
T6-Mo 173,6 237,7 1,9 0,96 0,347 999,1 5,5 0,94 0,0292 
T73 158,1 28,6 4,5 0,96 1,226 169,2 82,5 0,81 0,0114 
T73-N 163,7 77,4 1,7 0,95 1,208 596,1 23,6 0,84 0,0113 
T73-Mo 155,3 33,1 6,4 0,94 0,754 158,1 34,7 0,92 0,0290 
Como puede observarse, los valores obtenidos para los parámetros CT y RT de las 
aleaciones no implantadas (T6 y T73) son similares, obteniéndose capacidades 
próximas a 5 µF/cm2 y resistencias de 20-30 k ·cm2. 
Cabe indicar que, para estos tiempos cortos de exposición al medio agresivo, la 
película de alúmina presenta todavía un ataque despreciable por lo que la 
contribución de la doble capa electroquímica se estima mínima y no afectaría a la 
impedancia registrada.  
Analizando los valores obtenidos para las muestras implantadas se observa que en 
esta primera constante de tiempo se obtiene mayor valor de resistencia y menor 
capacidad que en las muestras sin implantar. Este efecto es especialmente 
acusado en las aleaciones en estado T6. Estos resultados confirman la formación 
sobre la superficie de las aleaciones implantadas de una capa más protectora. 
una mayor protección de la aleación frente a la corrosión por la presencia de una 
película protectora de mayor espesor ya que la capacidad esta inversamente 
relacionada con el espesor del dieléctrico. 
La interpretación de la constante de tiempo de menores frecuencias y los valores 
CLf y RLf obtenidos del ajuste se abordará más adelante. 
B.- Análisis de los espectros de impedancia electroquímica después de polarización 
potenciodinámica en NaCl 0,1M sin O2. 
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Se aborda a continuación el análisis de los espectros de impedancia obtenidos tras 
el ensayo de polarización potenciodinámica que instaura los procesos de 
corrosión descritos anteriormente. Nuevamente se repiten los diagramas de 






























































Figura 8.2-36: Representaciones de Bode y Nyquist de los espectros de impedancia 
electroquímica registrados en NaCl 0,1 M con burbujeo de N2 para la aleación T6  y sus 



























































































Figura 8.2-37: Representaciones de Bode y Nyquist de los espectros de impedancia 
electroquímica registrados en NaCl 0,1 M con burbujeo de N2 para la aleación T73  y sus 
respectivas implantaciones, obtenidos tras la polarización potenciodinámica 
Para llevar a cabo una mejor comparación de los resultados, y observar la 
evolución de las señales, se realiza en la siguiente figura la comparación de los 
máximos de fase obtenidos antes y después de la polarización potenciodinámica 
en las aleaciones ensayadas. 
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Si se analiza de manera independiente la evolución de las aleaciones sin 
implantar, se aprecia en ambas un desplazamiento de la señal de media-alta 
frecuencia, que se había definido con los parámetros de RT y CT,  hacia tiempos 
más largos. Este desplazamiento afectaría también a la señal de baja frecuencia, 
que caería fuera del intervalo de medida. Esto parece indicar una ralentización en 
todos los procesos implicados. Una evolución similar parece experimentar la 
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Figura 8.2-38: Comparación de los máximos de fase en las distintas muestras antes y después de 
la voltametría.  
En cambio, las muestras de la condición T6 implantadas y las T73-N, parecen 
experimentar una evolución diferente: el máximo de fase de media-alta 
frecuencia se desdobla en dos constantes de tiempo bien diferenciadas. En todas 
estas muestras, la constante de frecuencias más bajas, cuya asignación aún no se 
ha establecido, se desplaza a valores menores, quedando nuevamente fuera del 
intervalo de medida. 
Como se ha indicado anteriormente, los dos procesos englobados en la señal de 
media-alta frecuencia corresponden al comportamiento dieléctrico de la película 
de óxido (alta frecuencia) y a la respuesta de la doble capa electroquímica (media 
frecuencia). La separación de ambos procesos en el intervalo de frecuencias en 
las muestras T6-N, T6-Mo y T73-N junto con el mayor módulo de impedancia 
registrado en estas muestras, indican que la implantación mejora 
considerablemente las características protectoras de la capa de óxido. 
8 .  E V A L U A C I Ó N  D E  L A  R E S I S T E N C I A  A  L A  C O R R O S I Ó N  
P á g i n a | 242 
Teniendo en cuenta esta interpretación, puede realizarse una revisión de la  
explicación ofrecida anteriormente para la evolución de las muestras sin 
implantar y las muestras T73 implantadas con Mo. En estos casos, puede 
considerarse que se produce un desdoble similar, pero con una constante de alta 
frecuencia notablemente disminuida, por lo la señal se reduce simplemente a la 
señal de media frecuencia. Este efecto es compatible con la existencia de una 
película de óxido mucho menos resistente. 
De esta forma, el circuito equivalente propuesto para el ajuste de los espectros 
de impedancia tras polarización es el mostrado en la siguiente figura. En él, la 
componente RLF-CLF correspondiente a la constante de tiempo de menor 
frecuencia. Debido a que no se realizaron medidas a frecuencias menores  que 10 
mHz, no es posible su determinación y, por tanto, no se tendrá en cuenta en los 
ajustes. 
 
Figura 8.2-39: Circuito propuesto para el ajuste de los datos de impedancia tras la voltametría 
de las distintas aleaciones en  NaCl 0,1 M y ausencia de oxígeno. 
En la tabla siguiente, se presentan los valores numéricos de los distintos 
parámetros  obtenidos tras el ajuste de los espectros de impedancia al circuito 
propuesto. 
Tabla 8.2-4: Parámetros obtenidos del ajuste al circuito equivalente propuesto de los 
datos de impedancia registrados en disolución desaireada de NaCl 0,1 M. 












T6 158,49 198,7 9,4 0,81 85,1 3,34 26,1 0,89 1,83 
T6-N 167,75 663,9 4,2 0,90 57,5 5,32 28,3 0,73 1,06 
T6-Mo 168,62 1175,3 2,4 0,86 56,1 8,53 28,4 0,71 0,66 
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T73 149,66 70,7 8,6 0,95 259,9 8,91 14,9 0,79 1,19 
T73-N 158,75 338,2 2,0 0,80 237,5 11,28 31,3 0,75 0,45 
T73-Mo 159,81 123,7 6,9 0,83 187,2 7,32 19,7 0,81 1,10 
Podemos ver que los parámetros obtenidos del ajuste muestran que los valores 
de resistencia de ambas contantes son superiores en el caso de las aleaciones 
implantadas, especialmente en el caso de las muestras de la condición T6, unido 
a valores de capacidad más bajos.  
Estos parámetros, ROX y COX, al igual que los obtenidos de los espectros obtenidos 
antes de la polarización potenciodinámica, indican que las características 
protectoras de la película de óxidos son mayores y son coherentes con la 
formación  de una  capa de óxidos de mayor espesor (ya que la capacidad esta 
inversamente relacionada con el espesor del dieléctrico) y menos conductora. 
La aplicación de la ecuación   permite calcular, de manera 
aproximada, el espesor de la película de óxido en cada una de las muestras. 
Asumiendo un valor de la constante dieléctrica para la película de alúmina de  
 = 10 [222] se obtienen los valores recogidos en la tabla 8.2-4. 
Tabla 8.2-5: Espesores aproximados de película de alúmina 





T6 9,4 0,9 
T6-N 4,2 2,1 
T6-Mo 2,4 3,7 
T73 8,6 1,0 
T73-N 2,0 4,4 
T73-Mo 6,9 1,3 
Como puede observarse en la tabla, los resultados calculados para los espesores 
de las películas de alúmina en las muestras implantadas son superiores a los de las 
muestras sin implantar, pero no son coincidentes con los obtenidos mediante 
XPS, que son superiores en todos los casos. Cabe indicar que, puesto que las 
capas de alúmina formadas sobre la superficie de las muestras implantadas están 
altamente hidratadas, podría emplearse en este cálculo un valor superior para la 
constante dieléctrica. Esto permitiría obtener valores de espesor superiores, pero 
en todo caso, continúa siendo una estimación. 
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Volviendo a la tabal 8.2-6, puede observarse que las muestras implantadas 
muestran  valores ligeramente superiores de la resistencia a la trasferencia de 
carga, indicativos de una mayor dificultad en el proceso de corrosión. Sin 
embargo, el aumento en los valores de capacidad de doble capa en estas  
muestras podría sugerir una mayor superficie atacada [204], especialmente en el 
caso de las muestras en la condición T73.Estos resultados parecen indicar que la 
implantación producen una mejora en la resistencia de la película protectora de 
óxido pero, una vez iniciada la corrosión la superficie en la que el metal queda 
expuesto al medio agresivo es mayor, a pesar de obtener una mayor resistencia a 
la transferencia de carga. De acuerdo con la observación microscópica de las 
muestras tras los ensayos electroquímicos, en el caso de las muestras T73, la 
implantación hace que el ataque se haga más profundo (implantación de Mo) o 
más tortuoso (N). En el caso de las muestras T6, no se produce un aumento en la 
profundidad del ataque, pero si un ligero incremento en la tortuosidad En ambos 
casos, la superficie activa aumenta, lo que permitiría explicar los valores de CDL. 
Este avance provoca, por una parte, la adicificación del medio, demorando la 
pasivación y, por otra, un aumento del recorrido iónico (mayor caída óhmica) y, 
por lo tanto, un aumento en la resistencia a la transferencia de carga.   
De lo expuesto hasta ahora, cabe resumir que la implantación retrasa la iniciación 
del proceso de corrosión y reduce el número de puntos de inicio, pero que una 
vez ésta se inicia, se diferencian claramente dos procesos en ambas aleaciones 
uno más abierto y otro que avanza en profundidad o subsuperficialmente, 
resultando más ocluído. Este proceso, sometido a una mayor resistencia, dado la 
dificultad en la transferencia iónica, debería verse afectado de manera especial 
por una variación en la conductividad del medio. Por ello se ha propuesto la 
realización de unos ensayos en los que se registra la evolución de los espectros de 
impedancia electroquímica a lo largo de un tiempo prolongado, variando la 
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8.2.5 Evolución de la Impedancia durante 72h en distintas concentraciones 
de NaCl 
Como se acaba de indicar, se ha realizado un seguimiento de la impedancia 
durante un periodo de 72 horas en tres concentraciones distintas de cloruros 
(0,1 M, 0,5 M y 1 M). En este caso, tras una desoxigenación inicial, se ha 
preferido retirar el burbujeo deN2 para que las oscilaciones de caudal a lo largo 
de medidas tan prolongadas no produjeran alteraciones en los registros de 
impedancia. 
Los espectros de impedancia se llevaron a cabo en el potencial de circuito abierto 
en cada uno de los de los tiempos que se indican en la Tabla 8.2-7, comenzando 
el barrido de frecuencia justo en el tiempo indicado, registrándose el OCP en los 
intervalos entre las medidas, obteniendo de este modo su evolución a lo largo 
deltiempo. 
Las medidas siguen el mismo esquema descrito en los anteriores ensayos con la 
única diferencia del intervalo de frecuencias empleado. El registro se llevó a cabo 
para cada uno de los tiempos mostrados en la Tabla 8.2-7, comenzando cada 
medida justo en el tiempo indicado. Durante el tiempo en el cual no se estaba 
realizando la perturbación y medida de impedancia se registró el OCP 
obteniendo su evolución para los distintos intervalos de tiempo. 
Debido a que el tiempo registro de la impedancia aumenta considerablemente 
para frecuencias bajas, en las cinco primeras medidas se realizaron el intervalo de 
frecuencias aplicadas estuvo comprendido entre 1 MHz y 10 mHz. En las 
medidas realizadas a partir de las 10 horas los barridos se ampliaron hasta 1 mHz. 
  
 Tabla 8.2-7: Tiempos de realización de los espectros de impedancia electroquímica 
Medida  nº 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 14 15 16 17 18 
Tiempo de 
expos. (h) 
0,5 1 2,5 5 7,5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 72 
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En la presentación de los resultados obtenidos, sería lógico realizar la  
descripción siguiendo un orden creciente, o decreciente, de la concentración de 
las disoluciones empleadas. Sin embargo, se describirá en primer lugar el 
comportamiento de las distintas muestras en NaCl 0,5 M, ya que en este medio 
se registraron menores errores experimentales y menos desviaciones en los 
espectros, siendo más fácil el seguimiento de la evolución. 
La evolución del OCP durante el tiempo de inmersión representado en las 
siguientes figuras muestra un ligero descenso para en todas las muestras 
estudiadas, siendo, como es lógico, menos noble en las disoluciones más 
concentradas. Observando dichas representaciones, cabe destacar la mayor 
oscilación del potencial que se registra en todas las muestras de la condición T73.  
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Figura 8.2-40: Evolución del potencial durante las 72 h de inmersión de la aleación T6 (Los 
intervalos no representados corresponden a los periodos de medida de impedancia). 
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Figura 8.2-41: Evolución del potencial durante las 72 h de inmersión de la aleación 
T73 (Los intervalos en blanco corresponden a los periodos de medida de impedancia). 
Si bien no está claro el porqué de esta 
diferencia, puede estar relacionada con 
el mayor número de picaduras 
presentes en la superficie. La aleación 
T73 presenta un gran número de 
picaduras geométricas de reducido 
tamaño como las que se muestran en la 
figura 8.2-42. La activación y 
pasivación dejaran expuesto el metal 
menos noble a la disolución dando lugar 
a la oscilación observada. En la aleación 
T6 no se aprecia este tipo de picaduras, 
sino que se observan un menor número de picaduras de mayor tamaño y por 
tanto la oscilación no es tan marcada. 
 
Figura-8.2-42: Superficie de la aleación 
T73 con presencia de gran número de 
picaduras. 
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Asimismo, llama la atención el descenso del potencial que tiene lugar en la 
disolución de concentración 0,5 M en las muestras implantadas con Mo , tanto en 
la condición T6 como T73 y que se comentaran más adelante. 
El registro de los espectros de  impedancia da lugar a los diagramas de Nyquist y 
Bode que se muestran a continuación para ambas aleaciones y sus respectivas 
implantaciones.  
Una visión general de los diagramas de Nyquist muestra dos arcos capacitivos en 
todas las muestras consideradas cuya diferenciación se aprecia más claramente en 
el diagrama de Bode, con la presencia de dos máximos de ángulo de fase. 
Manteniendo la asignación realizada anteriormente, el primer arco capacitivo, 
que abarca el intervalo de frecuencias desde 104 Hz hasta 1 Hz, es una envolvente 
que engloba los procesos correspondientes a la película de alúmina y a la doble 
capa electroquímica. La diferenciación entre ambos procesos también se pone de 
manifiesto en el acusado cambio de pendiente que se registra en el módulo de 
impedancia.  
A menores frecuencias, por debajo de 1 Hz, aparece una segunda constante que 
como se ha indicado, existe gran controversia entre los diversos autores en 
cuanto a su atribución y, normalmente, se asocia con las especies adsorbidas a la 
superficie. Ésta será discutida posteriormente. 
Otro aspecto a destacar también en estos diagramas son los bucles 
pseudoinductivos que se  registran  en las muestras implantadas con Mo. 
Observando con detalle la primera constante de media-alta frecuencia, se 
comprueba que en el caso de las muestras implantadas, el intervalo de 
frecuencias que abarca es incluso mayor que en las probetas no implantadas, 
debido al incremento en la resistencia de la película, que se refleja en mayor 
amplitud en el ángulo de fase. 
Este efecto se puede observar más claramente en la Figura 8.2-49 donde se 
presenta la comparación de la impedancia para la aleación T6 no implantada y 
bajo ambas implantaciones tras solamente 30 minutos de exposición al medio. 
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Figura 8.2-43: Diagramas Nyquist y Bode mostrando la evolución de los espectros de 
impedancia  de las muestras sin implantar en condiciónT6 en una disolución de NaCl 0,5M 
durante 72 h. 













































































































Figura 8.2-44: Diagramas Nyquist y Bode mostrando la evolución de los espectros de 
impedancia  de las muestras en condición T6 implantadas con N+  en una disolución de NaCl 
0,5M durante 72 h 






















































































































Figura 8.2-45: Diagramas Nyquist y Bode mostrando la evolución de los espectros de 
impedancia  de las muestras sin implantar en condición T6 implantadas con Mo+ en una 
disolución de NaCl 0,5M durante 72 h. 
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Figura 8.2-46: Diagramas Nyquist y Bode mostrando la evolución de los espectros de 
impedancia  de las muestras en condición T73 sin implantar, en una disolución de NaCl 0,5M 
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Figura 8.2-47: Diagramas Nyquist y Bode mostrando la evolución de los espectros de 
impedancia de las muestras en condición T73 implantadas con N+, en una disolución de NaCl 
0,5M durante 72 h. 
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Figura 8.2-48: Diagramas Nyquist y Bode mostrando la evolución de los espectros de 
impedancia de las muestras en condición T73 implantadas con Mo+ en una disolución de NaCl 
0,5M durante 72 h. 
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Figura 8.2-49: Diagramas correspondientes a la primera medida de impedancia tras 30 
minutos de inmersión en NaCl 0,5 M para la aleación T6 y sus implantaciones. 
La evolución de esta constante con el tiempo indica un descenso de la impedancia 
del sistema en las primeras 7 horas, en todas las muestras, implantadas y no 
implantadas, excepto en el caso de la muestras de la condición T73 sin implantar. 
En estas muestras, tras un descenso de la resistencia en los tiempos iniciales, 
como refleja la variación del módulo de impedancia en el diagrama de Bode, el 
valor se estabiliza a medias-altas frecuencias e incluso aumenta a frecuencias 
bajas. Este efecto puede deberse al tipo de ataque generado en esta aleación, en 
la que la formación de muchas picaduras abiertas puede permitir su bloqueo por 
productos de corrosión. 
Los registros de impedancia muestras que se alcanza un cierto equilibrio tras 
7-10 horas de inmersión. Esta estabilización viene unida a un descenso de la 
frecuencia de los procesos involucrados, lo que implicaría una ralentización en 
los mismos. este desplazamiento podría venir dado por la competencia entre los 
procesos englobados. 
Si se realiza la comparación con los diagramas Bode registrados antes y después 
de la polarización potenciodinámica en la disolución desaireada (Figura 8.2-50), 
parece existir una evolución en el proceso dominante en la señal de impedancia. 
A tiempos cortos de inmersión, predomina la constante de tiempo de mayor 
frecuencia (concordante con una película de alúmina que aún resiste) tiene 
mayor influencia, volviéndose menos importante para tiempos largos de 
exposición. 
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A medida que la película de óxido comienza a disolverse y aumenta el número de 
defectos, se produce una reducción de la impedancia y se genera una película más 
irregular, lo que se traduce en una desviación del comportamiento capacitivo 
ideal y una depresión del semicírculo. Si esto se produce, la señal 
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Figura 8.2-50: Comparación de los máximos de fase obtenidos para de la aleación T6-N en 
los tiempos iniciales y final con las los obtenidos para la misma aleación antes y después de la 
voltametría en el mismo medio con burbujeo de nitrógeno. 
Por tanto, aunque en la evolución con el tiempo de la impedancia en las 
disoluciones con distinta concentración de cloruros no se produzca un 
desdoblamiento evidente de la señal de media-alta frecuencia en sus dos 
componentes, sí parece confirmarse que ambas están englobadas en esta 
constante de tiempo. 
De esta forma, el ajuste de los resultados debería realizarse teniendo en cuenta 
tres constantes de tiempo, es decir un circuito constituído por tres RC, como el 
representado en la figura 8.2-33. En dicho ajuste, el desplazamiento del máximo 
de las constantes, da lugar a grandes desviaciones de los resultados. Mediante el 
programa empleado, es factible un buen ajuste matemático, atribuyendo la señal 
a otra a frecuencias próximas a la del máximo del arco capacitivo, pero con una 
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resistencia muy pequeña y capacidad elevada, a la que no se puede atribuir 
ningún significado físico 
Para lograr un resultado más acorde con el sistema real, se ha intentado forzar el 
ajuste de estos espectros tomando como referencia los valores de frecuencias 
correspondientes a los máximos de ángulos de fase obtenidos en los ajustes de los 
datos correspondientes a las muestras ensayadas en NaCl 0,1 M y ausencia de 
oxígeno. Sin embargo, ello obliga a fijar más de un parámetro en el ajuste con 
resultados condicionados que producen gran aleatoriedad.  
Por ello, se optó por realizar el ajuste al circuito más simple, de 2 RC como el de 
la figura siguiente,  ya empleado en el estudio de la superficie de las muestras en 
medio clorurado con burbujeo de N2. De nuevo, los parámetros CT y RT del 
circuito englobarían lo parámetros de las dos constantes de tiempo incluídas en el 
primer arco capacitivo. La segunda constante de tiempo a bajas frecuencias 
representaría el segundo arco y cuya atribución sigue sin ser clara. 
 
Figura 8.2-51: Circuito propuesto para el ajuste de los datos de impedancia para el 
ajuste de los datos de impedancia durante las 72 horas de inmersión.  
Usando este circuito equivalente para el ajuste de los resultados se logra un buen 
ajuste de los datos, como se pone de manifiesto en las Figura 8.2-52 yFigura 
8.2-53 en la que se comparan los datos de impedancia reales y calculados para la 
aleación T6 y T73 tras 1 hora de inmersión. 
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Figura 8.2-52: Comparación de los datos de impedancia experimentales y los obtenidos 
mediante el ajuste al circuito propuesto para la aleación T6 no implantada e implantada 
(exposición a NaCl 0,5M durante 1 hora). 
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Figura 8.2-53: Comparación de los datos de impedancia experimentales y los obtenidos 
mediante el ajuste al circuito propuesto para la aleación T73 no implantada e  implantada 
(exposición a NaCl 0,5M durante 1 hora). 
 
A continuación se presentan la evolución que muestran los distintos parámetros 
eléctricos obtenidos tras el ajuste a lo largo de las 72 horas de inmersión en la 
disolución de NaCl 0,5M. 
El primer parámetro que se presenta es la resistencia del electrólito, RS. 
Permanece prácticamente constante con el paso del tiempo, por lo que la 
conductividad del medio parece no verse modificada por los productos de 
corrosión, lo cual es razonable debido a la elevada relación entre el volumen de 
disolución empleado (≈ 200 mL) y la superficie expuesta (≈ 0,5 cm2). 
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Figura 8.2-54: Evolución del parámetro RS, resistencia del electrólito con el tiempo para las 
distintas muestras estudiadas en NaCl 0,5 M. 
Analizando la  evolución de la resistencia asociada a la primera constante de 
tiempo, RT, se observa que, partiendo de valores iniciales bastantes diferentes, 
para tiempos superiores a 10 horas de inmersión los valores se aproximan 























Figura 8.2-55: Evolución de la resistencia asociada a la primera constante del tiempo (RT)   
durante 72 h en NaCl 0,5 M. 
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Los valores de este parámetro en las muestras T6 y sus implantaciones, reflejan 
un descenso inicial de la resistencia, seguido de un aumento lento y continuo 
hasta el final del ensayo. En el caso de las muestras implantadas con N, el 
descenso inicial parece más pronunciado, ya que el valor de resistencia de partida 
es 8 veces superior, sin embargo, es más lento y alcanza el valor mínimo tras 10 
horas de inmersión, en comparación con las 2,5 horas que tarda en alcanzarlo la 
muestra no implantada, y la implantada con molibdeno (salvo un punto errático a 
las 13 h). Cabe destacar que la resistencia es siempre superior en ambas muestras 
implantadas a lo largo todo el tiempo de ensayo. 
Contrariamente a los casos anteriores, la muestra T73 sin implantar  
experimenta un aumento de resistencia desde el inicio de inmersión, partiendo 
de, aproximadamente, 2 k cm2 hasta 7 k cm2 al final del ensayo, lo que es 
coherente con el bloqueo de las picaduras que se postuló anteriormente. Las 
muestras implantadas parten de valores superiores de resistencia y, al igual que 
en el caso de las muestras en condición T6, la resistencia inicial de las 
implantadas con N es superior, aunque desciende con el tiempo, alcanzando a las 
2,5 horas de inmersión valores similares a las no implantadas. La muestra 
implantada con Mo iguala la resistencia de las muestras sin implantar tras 
solamente 1 hora. 
La evolución de las capacidades asociadas a la primera constante de tiempo, CT, 
muestra una tendencia creciente, aunque, al igual que en ocurría en el caso de RT, 
la mayor diferencia de capacidades se encuentra durante las primeras horas de 
inmersión. Tras 10 horas de inmersión, las capacidades permanecen 
prácticamente constantes, aunque hay diferencias entre los valores alcanzados.  
La implantación de N tanto en la aleación T6 como en la T73 muestran los 
valores menores de capacidad a lo largo de todo el intervalo de tiempos de 
inmersión, partiendo de valores iniciales de solamente 2 µF/cm2 en las muestras 
T6 y 3,52 µF/cm2 en las T73, alcanzando valores finales de aproximadamente 
25 µF/cm2 y 35 µF/cm2, respectivamente, tras las 10 horas de Inmersión. 
Los valores de CT iniciales para las muestras no implantadas son superiores, 
aunque el aumento es menor, (T6 = 8 µF/cm2 y T73 = 10 µF/cm2) y tras las 72 
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horas se alcanza 50 µF/cm2 para la aleación T6  y 35 µF/cm2 para la aleación 
T73.  
Sin embargo, en el caso de la implantación de molibdeno en ambas condiciones 
de endurecimiento, se obtiene un aumento de capacidad mucho más significativo  

























Figura 8.2-56: Evolución de la capacidad asociada a la primera constante del tiempo durante 
72 h en NaCl 0,5 M. 
Así pues, el descenso de la resistencia y aumento de la capacidad que se observa 
en las primeras horas de inmersión indican que la película protectora de alúmina 
cada vez es menos protectora, a la vez que aumenta la superficie en la que el 
material base queda expuesto al medio agresivo.  
Al estar incluidos ambos procesos bajo la misma constante de tiempo, un 
aumento de capacidad y descenso de la resistencia podrá estar asociado a la 
disminución del espesor y aumento de la porosidad de la alúmina, o ser debido a 
un aumento de la superficie donde el metal queda expuesto a la disolución 
aumentando por tanto la capacidad de doble capa y reduciendo la resistencia a la 
transferencia de carga. 
Tras las diez horas de exposición al medio se alcanza un cierto equilibrio en los 
valores de ambos parámetros, y el ligero aumento de resistencia puede ser 
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atribuido a los productos de corrosión que actúan bloqueando los poros y 
ralentizando el proceso de corrosión. 
Si se analiza  cómo evoluciona la idealidad del comportamiento capacitivo del 
sistema mediante el parámetro “n” empleado en el ajuste, se aprecia que hay un 
descenso de dicho parámetro en todas las muestras, pero que es marcadamente 




















Figura 8.2-57: Evolución de la idealidad del comportamiento capacitivo a través del parámetro 
“n” asociado a la primera constante del tiempo durante 72 h en NaCl 0,5 M. 
En lo referente a la implantación de N, la desviación que se aprecia puede 
atribuirse al ligero desdoblamiento de la señal que se registra para tiempos de 
exposición entre 7 y 20 horas, tal como se refleja en la figura Figura 8.2-58 , en 
la que se representa la evolución del ángulo de fase para esta primera constante 
en este intervalo de tiempo. 
Debido a ello, se realizó un ajuste empleando el circuito de la figura 8.2-39, y 
calculando los parametros correspondientes a las dos constantes de tiempo 
englobadas en este intervalo de frecuencias que en un principio fueron 
simplificadas mediante RT y CT. 
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Figura 8.2-58: Evolución de la fase durante los primeros tiempos de inmersión para la aleación 
T6 implantada con N en una disolución de NaCl 0,5M. 
Se presentan en la siguiente tabla los ajustes correspondientes a los tiempos 
expuestos, donde se puede ver un descenso (hasta las 10 horas) y posterior 
aumento de la resistencia de la película de alúmina, un incremento de la 
capacidad asociada a ella, el aumento de la capacidad de doble capa, y sin grandes 
cambios en la resistencia de transferencia de carga. 
Tabla 8.2-8: Ajustes de los datos de impedancia de la aleación T6 implantada con N para 
tiempos intermedios de exposición con desdoblamiento de la señal de media-alta frecuencia. 
     T6-N 













5 h 28,57 1,92 10,97 0,91 7,55 2,69 12,37 0,78 4,79 
7,5 h 28,68 1,50 13,21 0,91 8,03 3,28 15,75 0,71 3,08 
10 h 29,02 1,22 14,85 0,91 8,76 3,10 16,16 0,72 3,16 
15 h 29,48 1,41 17,65 0,89 6,38 3,21 18,93 0,67 2,62 
20 h 29,35 2,02 19,10 0,90 4,12 2,93 32,01 0,66 1,67 
Este desdoblamiento de la señal puede ser explicado en función del avance 
intergranular de la corrosión característico de la aleación T6. La progresión de la 
corrosión bajo una superficie más resistente que la de la alúmina, por la presencia 
de la capa de AlN originada por la implantación, justifica que la respuesta de la 
doble capa se vea más impedida. Esto explica a su vez que la resistencia a la 
transferencia de carga no descienda, ya que a pesar de que la  superficie de metal 
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expuesto a la disolución aumenta al avanzar la exfoliación, el recorrido que da 
lugar a la caída óhmica se hace progresivamente mayor.  
En cuanto a la muestra T6 implantada con Mo, el descenso de la constante “n” se 
puede atribuir a la irregularidad de la superficie por la corrosión sufrida por la 
muestra durante el ensayo. El sistema no es estable y la aplicación de la 
perturbación genera el proceso de corrosión. El OCP y el potencial de picadura 
(Epic) son aproximadamente los mismos y una pequeña perturbación del 
potencial puede producir el inicio de la corrosión dando lugar a un incremento 
brusco de la densidad de corriente registrada y la falta de linealidad en el sistema. 
Como indican Mansfeld et al. [231], esto se revela con el bucle inductivo, que se 
puede apreciar en las muestras implantadas con Mo para ciertos tiempos de 
ensayo, tanto en la aleación T6 como en la T73.  
En la siguiente figura se puede ver el bucle inductivo para distintos tiempos de la 
aleación T6 implantada con Mo. Para un tiempo de 25 horas el efecto es más 
destacado con una impedancia muy baja y el bucle inductivo a bajas frecuencias. 
Tras el ensayo, el registro del OCP entre 25 y 30 horas muestra una caída muy 
brusca de aproximadamente 100 mV (figura 8.2-40). Esto corrobora el proceso 
de corrosión de la muestra aumentando la superficie de metal expuesta y 
registrando un potencial menos noble. 

























































Figura 8.2-59: Diagramas de Nyquist correspondientes a las muestras implantadas con Mo 
donde se muestran los bucles inductivos para distintos tiempos de inmersión en NaCl 0,5M. 
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Para la aleación T73 la aparición de este bucle de inducción y por tanto la 
corrosión también tiene lugar, sin embargo no se aprecia el descenso bruco del 
OCP. Esto se puede atribuir a un ataque más abierto, como ya se ha comentado 
en los ensayos EXCO y de polarización, lo que se traduciría en una estabilización 
más rápida.  
Finalizado el análisis de la primera constante considerada en el ajuste de los 
espectros de impedancia, se expondrá a continuación el estudio realizado con 
respecto a la segunda constante de tiempo, la de frecuencia más baja. 
Antes de exponer los parámetros resultantes del ajuste, conviene hacer una 
presentación de la evolución con el tiempo de inmersión de esta zona del 
espectro. Si se observan las curvas de ángulo de fase de las distintas aleaciones en 
los tiempos de inmersión considerados, el intervalo de frecuencias inferiores a 
1 Hz puede parecer un tanto caótico, pero un examen más detallado muestra una 
tendencia clara en todas las muestras. 
La muestra T6 sin implantar exhiben un segundo máximo de ángulo de fase 
intenso a tiempos cortos de inmersión, 0,5 y 1 h, a frecuencia aproximada de 
0,1 Hz, que decae en los tiempos intermedios y vuelve a definirse con claridad 
en los tiempos más largos (>10h), a frecuencias menores: entre 10-2 y 10-3Hz.  
La evolución es muy similar en las muestras T6-N, pero los máximos de ángulo 
de fase son menos intensos. En las muestras implantadas con Mo la evolución 
parece ser equivalente, pero la inestabilidad del sistema hace que no los valores 
obtenidos no sean coherentes. 
En las muestras T73 sin implantar la segunda constante de tiempo presenta un 
máximo de ángulo de fase muy elevado, superior incluso al correspondiente a la 
primera constante de tiempo. El valor de este máximo es inferior en las muestras 
implantadas y en el caso de todas las muestras en esta condición, la evolución con 
el tiempo de inmersión de esta constante sigue las tendencias de las muestras T6, 
pero de manera menos definida. 
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Analizando a continuación los parámetros eléctricos obtenidos del ajuste 
confirman estos hechos, destacando la marcada transición que en el 
comportamiento de las muestras se establece en torno a las 10 horas. 
En la Figura 8.2-60 se muestra la evolución de la resistencia y capacidad 
asociadas a esta constante de tiempo, obtenidas tras el ajuste al circuito. Se 
observa un ligero descenso de la resistencia unido  al aumento de la capacidad del 
proceso.  
El ajuste de la señal de baja frecuencia da lugar a la evolución de la resistencia y 
capacidad mostrada en la siguiente figura. Se observa un ligero descenso de la 















































Figura 8.2-60: Evolución de la resistencia y capacidad asociadas a la constante de tiempo 
de baja frecuencia para los distintos tiempos de inmersión en NaCl 0,5M. 
El descenso en la frecuencia, que indica una ralentización del proceso, que ha 
sido comentado anteriormente, se plasma en la figura en la que se aprecia la 
evolución desde frecuencias iniciales próximas a 50 mHz, hasta frecuencias del 
orden de 1 mHz, e incluso inferiores. Dado que el descenso de la resistencia es 
muy leve, el aumento de la capacidad del proceso vendrá dado por la 
ralentización del mismo . 
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Figura 8.2-61: Evolución de la frecuencia de la segunda constante para los distintos 
tiempos de inmersión en NaCl 0,5M. 
En varias ocasiones, se ha comentado en este apartado que son muy diversas los 
procesos que se han propuesto como causantes de esta constante de tiempo. En 
esta memoria, se propone como tesis que esta señal se produce como 
consecuencia del proceso redox asociado al Cu, asociado a las partículas 
intermetálicas ricas en Cu, AlCuMg y Al23CuFe4 presentes en todas las muestras, 
y Al7Cu2Fe en las muestras de condición T73.  
La mayor concentración de partículas susceptibles de experimentar este proceso 
en las muestras T73 justificaría la mayor intensidad de la señal de ángulo de fase 
en estas probetas en los tiempos iniciales.  Con el paso del tiempo, al avanzar la 
corrosión, se irán activando las nuevas partículas que se encuentren en contacto 
con el reactivo, pero el acceso será más difícil, por lo que la señal decae y la 
frecuencia disminuye. El aumento nuevamente del ángulo de fase parece indicar 
una reactivación del proceso, causado tal vez por el aumento de la acidez del 
medio. Nuevamente, el aumento de la señal en las muestras T73 es mayor que 
en las T6, tal vez debido a que se alcanza el nivel de enriquecimiento en Cu0 
existente en la interfase óxido-metal. Pero la caída óhmica asociada a una mayor 
distancia hace que la frecuencia continúe disminuyendo. 
En las muestras de ambas condiciones implantadas con N, el máximo de la 
constante de  bajas frecuencias es ya menor que en las muestras sin implantar, 
incluso a tiempos cortos, como ya se ha comentado anteriormente porque la 
matriz que rodea a estas partículas es más resistente, por lo que los efectos 
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galvánicos son menores, y por tanto, se producirá menor reducción de Cu. 
Posteriormente, la evolución será similar a la descrita antes, si bien en el caso de 
las muestras de condición T73, el incremento será menor, ya que la implantación 
con N hace desaparecer el enriquecimiento de Cu0 de la interfase óxido-metal. 
El caso de las muestras implantadas con Mo es peculiar, ya que, si bien la 
evolución es similar a la descrita anteriormente, en ellas coinciden dos factores 
que dificultan su registro. Por una parte, la interferencia producida con los 
procesos correspondientes a la primera constante. Ya que en esta implantación es 
en la que el máximo de fase experimenta el descenso más notable en la 
frecuencia de aparición, que hace que la señal interfiera con los procesos de la 
segunda constante. El retraso que la 2ª constante de tiempo experimenta, hace 
que con el tiempo no se pueda registrarse, ya que cae fuera del intervalo de 
frecuencias registrado. El segundo factor que influye en la dispersión en la 
evolución de esta constante en estas muestras, es que, como se ha determinado 
mediante XPS, la implantación con Mo  induce en todas las muestras, tanto T6 
como T73 un enriquecimiento en Cu0 en la interfase óxido-metal. Por tanto, a 
medida que la corrosión alcance este nivel, se debería producir un incremento en 
la constante de tiempo asociada.  
Una vez completada la descripción de los resultados obtenidos en disolución 
0,5M NaCl, se revisarán los resultados en obtenidos en las disoluciones 0,1 M y 
1M, para determinar,  cómo podría afectar la distinta concentración de cloruros 
del medio.  
En la figura 8.2-62 se muestra cómo varía el módulo de impedancia registrado 
en las muestras en las distintas concentraciones.  
Si se analiza el intervalo de frecuencias correspondientes a la primera constante 
de tiempo, la tendencia es similar a la que se describió previamente, en NaCl 
0,5M para todas las muestras, sin que existan cambios evidentes en los valores de 
la impedancia con la concentración de cloruros, excepto en las muestras sin 
implantar. En estas muestras, cuya variación de la impedancia es menor, (al 
partir de valores menores que en las muestras implantadas) el aumento de la 
concentración de cloruros reduce la diferencia de impedancia entre los valores a 
tiempos cortos y tiempos largos de inmersión. 
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Figura 8.2-62: Evolución del módulo de impedancia en las distintas muestras de 
frecuencia de la segunda constante para los distintos tiempos de inmersión en NaCl 0,5M. 
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La Figura 8.2-63 refleja la evolución de la resistencia y capacidad asociadas a la 
primera constante, así como el índice “n” de idealidad del comportamiento 
capacitivo, a lo largo de las 72 horas de inmersión en los tres medios. 
Nuevamente se comprueba que no existe evidencia alguna de que se produzca un 
cambio significativo por la presencia de un mayor contenido de Cl-. 
Quizá el parámetro que muestra una tendencia más clara con la concentración es 
“n” para el que se obtienen valores más alejados de 1, que representaría el 
comportamiento de condensador ideal, cuanto mayor es la concentración de Cl-. 
Esto es coherente con un aumento del ataque a la película de alúmina, que hace 
aumentar el número de defectos presentes convirtiendo la película en una 
superficie más rugosa y obteniendo una mayor desviación de la idealidad.  
La segunda constante de tiempo, muestra gran aleatoriedad Con una tendencia 
similar a lo ya observado en el medio 0,5 M. un descenso muy ligero de la 
resistencia unido con un aumento de la capacidad que como se ha indicado va 
unido al descenso de frecuencias. 
Este descenso de resistencia puede ser debido a la mayor cantidad de Cu 
disponible por el avance del proceso de corrosión. Cabe destacar, también, un 
mayor valor de resistencia para la aleación T73 asociado a esta constante. Esto es 
posible explicarlo por el bloqueo generado mediante los productos de corrosión 
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Figura 8.2-63: Evolución a lo largo de 72 horas de inmersión de las distintas muestras, en 
disoluciones NaCl 0,1M, 0,5M y 1M, de los parámetros eléctricos correspondientes a la primera 
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8.2.5.1 Examen de la superficie de las muestras tras 72h de inmersión. 
Finalizados los ensayos de inmersión prolongada en los tres medios estudiados, 
las muestras fueron observadas mediante microscopia óptica y electrónica.  
En las Figura 8.2-64 y Figura 8.2-65 se muestran las macrografías de las 
superficies de las probetas tras las 72 horas de inmersión. Todas las superficies 
muestran un estado de corrosión muy avanzado, en el que la diferenciación entre 
las distintas muestras no resulta fácil. Un examen más pormenorizado revela que 
en las superficies pueden diferenciarse algunas zonas (Figura 8.2-66):  
1- La zona más clara próxima a los bordes, presenta picaduras de reducido 
tamaño, aunque también pueden estar presentes grandes picaduras 
abiertas, sin embargo, no hay productos de corrosión depositados. 
2- La mayor parte de la superficie esta cubierta (zona central) por una capa 
cuarteada.  
3-  Zonas en las que se ha producido el desprendimiento de la capa superficial 
dejando al descubierto la superficie de la aleación, revelando en algunos 
casos los límites de grano  
4- En esa área central, se distinguen zonas más oscuras, correspondientes a 
picaduras produndas que, en muchos casos, presentan productos de 
corrosión  en su interior 
La presencia de estas zonas diferenciadas puede ser explicada teniendo en cuenta 
lo mostrado en la introducción acerca de la corrosión del aluminio. La reacción 
de oxidación da lugar a la generación de Al3+ que precipita como hidróxidos en el 
contorno de las zonas anódicas (picaduras). La reacción de reducción de O2 o de 
los H+ que se produce en los intermetálicos y posiblemente en la zona central 
más oxigenada ya que el acceso del O2 se ve limitado hacia los bordes por la junta 
tórica utilizada en el ensayo. 
Cuando la película de gel crece lo suficiente se deshidrata formando los óxidos de 
aluminio y genera la película superficial que puede desprenderse dejando de 
nuevo la superficie del material expuesta. 
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Figura 8.2-64: Imágenes ópticas del estado superficial de la aleación T6 y sus implantaciones 
tras 72 horas de exposición a las distintas concentraciones de NaCl. 
El examen de la superficie de las probetas tras esta inmersión prolongada en medios 
con distinta concentración de cloruros, no muestra diferencias evidentes entre las 
implantadas o sin implantar. Tampoco parece que el tratamiento de endurecimiento 
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Figura 8.2-65: Imágenes ópticas del estado superficial de la aleación T73 y sus implantaciones 
tras 72 horas de exposición a las distintas concentraciones de NaCl. 
La imágenes optenidas mediante óptica tambien revelan que se trata de una superficie 
traslucida que permite diferenciar claramente la superficie subyacente, Lo que parece 
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Figura 8.2-66: Imágenes de microscopía óptica en las que se observa a) Zona próxima a los 
bordes sin deposición de óxido. b) Capa de óxidos cuarteada que recubre parte de la superficie c) 
Desprendimiento de la zona cuerteada d) Detalle de una picadura en la zona central. 
Mediante microscopía electrónica se puede apreciar más claramente la superficie 
cuarteada así como las zonas donde se produce su desprendimiento. En la Figura 
8.2-67 se muestra un ejemplo de estas zonas para ambas aleaciones  
 
Figura 8.2-67: Micrografía  SEM de la superficie recubierta por la película de óxidos 
cuarteada, con zonas de desprendimiento que muestran ambas las muestras de ambas condiciones 
de endurecimiento estructural, tras inmersión de 72h en NaCl 0,5 M: a) T6, b) T73.  
a)             b) 




c)                                                  d) 
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Al    O     Zn 
El análisis composicional mediante EDS (Figura 8.2-69) revela claramente que se 
trata de óxido de aluminio, aunque también está presente el Zn, como muestra la 
cuantificación de los elementos, pero en una proporción muy inferior. 
Considerando las porcentajes atómicos se obtiene una relación O/Al entre 1 y 
2,5, dependiendo de la zona analizada, lo que puede indicar distintos espesores 












Figura 8.2-68: Imagen de SEM de la superficie cuarteada 
y porcentaje composicional, mostrando el mapa de 
distribución  de los elementos más abundantes. 
El estudio mediante microscopía electrónica no 
permite especificar si se ha producido la formación de 
un óxido mixto o si se trata de óxidos de aluminio  y de 
Zn diferenciados. Sin embargo, en determinadas 
zonas se observa la aparición de precipitados de forma acicular, como los 
mostrados en la micrografía de la Figura 8.2-69, con una proporción muy 
elevada de Zn. Estas formaciones, cuya morfología es muy habitual en los 
Element Atomic% 
O K 65,89 
Mg K 0,40 
Al K 26,87 
Si K 0,49 
S K 0,69 
Cl K 0,13 
Fe K 0,48 
Cu K 1,27 
Zn K 3,79 
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oxihidróxidos de Zn, suelen estar asociadas a la presencia de partículas 
intermetálicas. 
 
Figura 8.2-69: a) Imagen de SEM de la superficie cuarteada y presencia de precipitados 
aciculares en su superficie. b) Mapa elemental correspondiente al Zn. c) Detalle de una partícula 
intermetálica con precipitación de óxidos de cinc. 
Puesto que la superficie tras los ensayos electroquímicos de 72h no manifiesta 
diferencias entre las distintas muestras ensayadas, se procedió a seccionar las 
muestras y examinar las secciones transversales, para determinar cómo se 
produce el avance de la corrosión. Como se aprecia en la Figura 8.2-70 la 
morfología del ataque es similar al ya descrito en ocasiones anteriores. 
Atendiendo a las micrografías de esta figura, no está claro el efecto beneficioso 
de las implantaciones, excepto en el caso de la implantación de N en la condición 
T6. Es necesario indicar que al existir grandes picaduras en la zona central, si la 
sección transversal coincide con alguna de ellas, puede inducir a una apreciación 
errónea en cuanto a la severidad del ataque. Por ello, las imágenes necesitan ser 
complementadas con un análisis más detallado de la superficie de todas las 
picaduras encontradas en dichas secciones. 
En los histogramas de la Figura 8.2-71 se resumen los datos obtenidos en dicho 
estudio. En las muestras T6, la implantación en N no afecta sensiblemente al 
número de picaduras producidas pero reduce la superficie de las mismas; en 
cambio, la implantación de Mo reduce el número de zonas de ataque, 
manteniendo una distribución de tamaños similar a la de la muestra sin 
implantar.  
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Figura 8.2-70: Secciones transversales de las distintas aleaciones tras los ensayos de impedancia 
en NaCl 1 M durante 72h. 
En general, el número de picaduras detectadas en las secciones transversales de 
las muestras de la condición T73 es mucho mayor que en las T6, pero de 
tamaños menores. En estas muestras, la implantación con N el número de 
picaduras es aproximadamente el mismo, aunque desciende el número de 
picaduras de grandes dimensiones. En cambio, en las muestras implantadas con 
Mo, se detecta una notable reducción del número de las picaduras pero aparecen 
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Figura 8.2-71: Distribución del área de las picaduras encontradas en las secciones transversales  
en las distintas aleaciones tras los ensayos de impedancia en NaCl 1 M. 
Se considera a continuación el área total, obtenido mediante la suma del área 
individual  de cada una de las picaduras, así como un porcentaje cualitativo de la 
superficie que representan, cuyos valores se muestran en la Tabla 8.2-9:. Para el 
cálculo del porcentaje se consideró como superficie analizada el producto de dos 
veces el diámetro de la superficie expuesta (2x7,5mm), ya que se examinaron 
ambos lados del corte, por la profundidad promedio de ataque observada (20 
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T6 33792 11% 
T6-N 10448 3% 
T6-Mo 14463 5% 
T73 21799 7% 
T73-N 9551 3% 
T73-Mo 49591 16% 
Observando los resultados anteriores se hace más evidente el efecto de las 
implantaciones. La implantación de N reduce considerablemente el área atacada 
en ambas condiciones de tratamiento de endurecimiento aunque el molibdeno 
sólo lo hace para la aleación T6. 
Conclusiones parciales: 
Los ensayos electroquímicos desarrollados y que han sido expuestos en este 
capítulo nos han permitido determinar los aspectos beneficiosos de las dos 
implantaciones consideradas. En todos los medios ensayados (Na2SO4, y NaCl 
en distintas concentraciones: 0,001M, 0,1M, 0,5M, 1M, se ha verificado que las 
densidades de corriente de las muestras implantadas son menores a lo largo de 
los barridos de potencial realizados. 
El estudio mediante EIS permite diferenciar tres procesos que están teniendo 
lugar durante la exposición al medio agresivo, asociados a la película de alúmina, 
la doble capa electroquímica, y los procesos redox asociados al Cu. Sin embargo 
la diferenciación de los dos primeros procesos, que aparecen a frecuencias 
medias-altas solo se observa bajo ciertas condiciones por lo que en la mayoría de 
los casos se solapan dando lugar a una única señal. La diferenciación se consigue 
por un ataque más ocluido que se ve favorecido por la capa protectora asociada a 
la implantación. 
La evolución durante 72 horas de exposición al medio clorurado revela un claro 
descenso de la impedancia del sistema durante las primeras horas de inmersión 
alcanzando el equilibrio tras 10 horas de exposición las distintas concentraciones 
del medio. 
8 .  E V A L U A C I Ó N  D E  L A  R E S I S T E N C I A  A  L A  C O R R O S I Ó N  
P á g i n a | 277   
Cabe destacar que las muestras implantadas con N, de nuevo, vuelven a mostrar 
un mejor comportamiento durante todo el período de ensayo aunque menos 
destacada para la aleación T73. El aumento de resistencia se asocia a la capa 
implantada que impide el avance del proceso de corrosión, menos pronunciado 
en la aleación T73 por presentar un ataque más abierto. 
La implantación de Mo revela un comportamiento diferente a pesar de tener 
valores de resistencia y capacidades similares a las muestras no implantadas al 
inicio de la inmersión. Se obtiene un descenso brusco de la frecuencia a la que 
ocurren los procesos y parece desaparecer la contribución de la señal de la capa 
de óxido. Por ello, la baja resistencia de la película protectora da lugar a que el 
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9. CONCLUSIONES 
A continuación se recogen, a modo de resumen final, las principales conclusiones 
obtenidas a lo largo de la investigación realizada y presentadas en cada uno de los 
capítulos de esta memoria. 
En este trabajo se analiza la aplicación de la Implantación Iónica de N y Mo como 
técnica de mejora superficial frente a la corrosión y el desgaste en la aleación de 
aluminio AA7075. 
El amplio uso de esta aleación en la industria, debido a su alta resistencia y 
tenacidad, presenta ciertas desventajas como es su susceptibilidad a la corrosión 
localizada y sus bajas propiedades tribológicas. La aplicación de tratamientos de 
fortalecimiento estructural que permiten los mayores valores de resistencia van 
unidos a un aumento de la susceptibilidad a la corrosión localizada y aquellos que 
muestran un mejor comportamiento frente a este ataque van en detrimento de 
sus características mecánicas y por tanto un peor comportamiento frente al 
desgaste. Debido a estas diferencias de comportamiento asociadas al tratamiento 
de endurecimiento, el estudio engloba dos de los más empleados en la industria. 
El tratamiento T6 que ofrece los mayores valores de resistencia mecánica y 
dureza y el tratamiento T73, desarrollado específicamente para mejorar la 
resistencia a corrosión bajo tensión (SCC) de la condición T6, y que 
simultáneamente mejora la resistencia a la exfoliación, así como la estabilidad 
dimensional. 
Para intentar abordar estas dos desventajas, se plantea la implantación iónica 
como técnica de modificación superficial ya que ha probado ser una herramienta 
útil para la mejora del desgaste, la corrosión, fatiga y la fricción de diversos 
metales. Además, como ventajas, esta técnica permite el preciso control y 
número de iones implantados, la profundidad de penetración alcanzada, y la 
introducción de átomos y defectos a bajas temperaturas sin  modificar por tanto 
las características del material o sus tratamientos térmicos previos. Además, otra 
característica que la hace especialmente interesante es que los átomos son 
implantados con una dispersión homogénea por lo que no se establece una 
interfase neta entre sustrato-capa implantada, y por tanto, no existen fallos de 
adherencia o delaminación. 
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La elección del N como elemento de implantación se debe a su ya conocido 
efecto beneficioso sobre la resistencia al desgaste en aleaciones de aluminio, pero 
sin embargo, desde el punto de vista de la resistencia a la corrosión su actuación 
no está claramente establecida. En cuanto al Mo, su elección se fundamenta en el 
probado efecto beneficioso que ejerce sobre la resistencia a la corrosión por 
picaduras de los aceros inoxidables. Sin embargo, su baja solubilidad en el 
aluminio dificulta su adición por métodos convencionales. 
Las conclusiones obtenidas en el trabajo mediante distintas técnicas de análisis y 
caracterización, se resumen en los siguientes apartados. 
- Condiciones de implantación  
Se han seleccionado las condiciones de implantación basandose en la simulación 
teórica mediante SRIM y en los trabajos presentes en la bibliografia, buscando 
como objetivo la obtención de una capa próxima a la superficie que ofreciese 
tanto protección contra a corrosión como una mejora de las propiedades 
tribologicas de la superficie. 
Atendidendo a esto se seleccionaron las siguientes condiciones para cada uno de 
los elementos: 
Implantacion de N: 50 keV, 2x1017 iones/cm2 con una intensidad de 100 µA. 
Implantacion de Mo: 100 keV, 2x1016 iones/cm2 con una intensidad de 15 µA. 
- Análisis metalográfico de las muestras. 
La caracterización microestructural de las aleaciones mediantes microscopia 
óptica y SEM, ha mostrado la presencia de las distintas partículas intermetálicas: 
Mg2Si, Al-Cu-Mg, SiO2, Al7Cu2Fe, Al23CuFe4. Estas han de tenerse en cuenta, sobre 
todo cuando se estudia el comportamiento frente a la corrosión localizada por el 
acoplamiento galvánico producido y su carácter anódico y catódico respecto a la 
matriz. 
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- Modificación de la rugosidad de las muestras. 
La rugosidad de las muestras implantadas revela que se produce un ligero 
deterioro de la superficie, obteniendo una superficie más irregular con el posible 
desprendimiento de partículas intermetálicas, sobre todo para la implantación de 
Mo. 
- Caracterización química y estructural de las capas modificadas 
Mediante XRD y XPS 
La caracterización mediante XRD permitió confirmar la estequiometria de las 
partículas intermetálicas presentes, así como la presencia la presencia de las 
partículas de fortalecimiento estructural, MgZn2, más fácilmente detectables, 
como era esperable, en el tratamiento de endurecimiento estructural T73 por el 
crecimiento sufrido en el tratamiento de sobremaduración. 
Con Difracción de rayos X de Angulo rasante se consiguió identificar una nueva 
fase en las muestras implantadas con N, que se atribuye al nitruro de aluminio 
AlN. Sin embargo la implantación de Mo no reveló presencia de la formación de 
una nueva fase formada y solamente se obtuvo un desdoblamiento de los picos 
del aluminio, atribuido a la distorsión de la red cristalina. 
El análisis de la capa pasiva mediante XPS para las aleaciones no implantadas 
muestra que en ambos tratamientos térmicos está formada por Al2O3 altamente 
hidratado, con pequeñas cantidades de Mg2+ y Zn2+; estando este último 
elemento localizado en la parte más externa de la capa pasiva, probablemente 
como ZnOOH. 
La diferencia más significativa entre ambos tratamientos de endurecimiento 
estructural, T6 y T73 es debida al enriquecimiento de Zn0 para el tratamiento T6 
y al enriquecimiento de Cu0 para el tratamiento T73 localizados en la interfase 
óxido/metal. 
El análisis de las muestras implantadas con nitrógeno confirma la formación del 
AlN a lo largo de la región implantada, con un máximo de concentración 
próximo a 40 nm de la superficie. La capa de protectora de óxido también se ve 
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modificada, presentando una mayor hidratación y una distribución más uniforme 
del Mg2+ a lo largo de la película en la condición T6, pero sin la presencia de 
Zn2+ en la parte más externa de dicha capa.  
Para la implantación de Mo, al igual que el análisis de difracción, no se 
obtuvieron indicios de la formación de una nueva fase. Sin embargo el perfil de 
concentración de Mo muestra una distribución gaussiana que alcanza un 20% 
atómico a una profundidad de aproximadamente 60 nm. Tampoco se encuentra 
óxido de molibdeno en la capa pasiva que, del mismo modo que ocurría en la 
implantación de nitrógeno, se encuentra más hidratada y sin la presencia Zn2+. 
Cabe destacar la segregación inducida de Cu metálico en la interfase oxido/metal 
en ambas condiciones, así como un pequeño enriquecimiento en Cu0 en la región 
implantada. 
- Evaluación del comportamiento tribológico 
- Dureza 
El estudio de nanoindentación de las muestras revela un incremento de dureza 
para todas las muestras implantadas, sin embargo existen ciertas diferencias en 
cuanto a las mejoras obtenidas atendiendo tanto al tratamiento de 
endurecimiento como al elemento implantado.  
La implantación de N muestra un aumento de la dureza más pronunciado y con 
muy buen acuerdo al perfil de concentración en profundidad obtenido para el N 
mediante XPS, por lo que este aumento es atribuido a la formación de la nueva 
fase de AlN.  
Para la implantación de Mo no existe tal concordancia mostrando un aumento de 
dureza mucho más externo que el perfil de concentraciones. Esto sugiere que la 
dureza está más afectada por el daño causado en la estructura cristalina por el 
bombardeo iónico, que por la formación de una solución sólida de sustitución de 
molibdeno en la matriz de aluminio. 
En los máximos de concentración de N se obtiene un aumento del 100% del 
valor de dureza para la condición T6 y del 200% para la condición T73, sin 
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embargo tras la implantación de Mo el aumento de dureza es más reducido, y 
solamente se consigue una mejora del 40% para la aleación T6 y del 100% para 
la T73. 
- Pin-on-disk 
Los ensayos pin-on-disk realizados para una carga de 1N con y sin lubricación no 
mostraron mejora alguna tras la implantación, y solamente permitió ver el tipo 
de desgaste que tiene lugar en las muestras, una mezcla entre desgaste abrasivo y 
adhesivo con surcos característicos y la clara adherencia de material a la 
contraparte de acero. Se obtuvo un desgaste demasiado severo alcanzando 
profundidades mucho mayores que la profundidad de implantación. El uso de  
lubricación con parafina solamente permite obtener una cierta mejora en la 
aleación T73 donde el aumento de dureza es más destacado  
Los ensayos a baja carga (30 mN) permiter obtener mejoras significativas para las 
muestras implantadas. Se produce un descenso del coeficiente de fricción más 
notable para la implantación de N donde incluso no se obtiene el incremento del 
coeficiente de fricción característico de la rotura de la capa superficial. Sin 
embargo tanto las muestras no implantadas como las implantadas con Mo si 
presentan el incremento característico a menores distancias. 
El desgaste producido revela el mejor comportamiento de la implantación de N, 
donde algunas de las réplicas ensayadas no presentan pérdida alguna de material. 
Para esta implantación se consigue un descenso de la tasa de desgaste  superior al 
60% en la aleación T6 y un 75% para la aleación T73. La implantación de Mo 
aporta un descenso de la tasa de desgaste de un 28% y un 45% para los 
tratamientos T6 y T73 respectivamente.  
- Evaluación de la resistencia a la corrosión. 
- EXCO 
Los ensayos de resistencia a exfoliación muestran un efecto beneficioso de la 
implantación de N derivada de la formación de la capa enriquecida en AlN, en 
ambas condiciones de tratamiento térmico de la aleación 7075. Sin embargo, tras 
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la mejora inicial, se produce un incremento de la corrosión, especialmente en el 
caso de la condición T6, al hacerse más ocluido el ataque. Esto provoca un 
cambio en la morfología de la corrosión que pasa de ser exfoliación para hacerse 
más profundo y cavernoso. En el caso de la condición T73, donde el avance de la 
corrosión es ya cavernoso no existe cambio en su morfología, aunque sí 
intensificación del ataque, en extensión. 
La implantación de Mo sin embargo solo parece mejorar el comportamiento de 
la aleación en condición T6, para tiempos cortos de exposición. Esta mejora 
inicial no puede ser explicada por la formación de una capa superficial con 
partículas precipitadas puesto que tanto el análisis mediante XPS como GAXRD 
han confirmado que el molibdeno se encuentra disuelto en la matriz. 
La mejora inicial se puede atribuir a la desaparición de los iones Zn+ en la capa de 
óxido formada en la superficie después de la implantación con Mo, aumentado la 
capacidad de protección. Por otro lado la presencia de un enriquecimiento de 
Cu0 en la interfase óxido/sustrato en las muestras implantadas puede aumentar el 
carácter noble de la aleación ralentizando la corrosión inicial, pero una vez 
sobrepasada puede ejercer el efecto contrario ya que actuaría el acoplamiento 
galvánico. Este efecto verá más destacado para la aleación T73, donde no existe 
la exfoliación de la superficie y por tanto el contacto eléctrico, necesario para 
dicho acoplamiento se mantiene por más tiempo. 
- Ensayos potenciodinámicos. 
Los ensayos electroquímicos realizados en distintas concentraciones de NaCl 
muestran una clara mejora de la implantación en ambas aleaciones, con un 
descenso de la densidad de corriente registrada. Cabe destacar para el medio 
clorurado la diferenciación que se aprecia en la morfología de las curvas para 
ambos tratamientos de la aleación, acordes con la diferenciación de ataque ya 
observada en EXCO. La aleación T6 presenta una repasivación más lenta debido 
al ataque intergranular y más ocluido que no permite alcanzar el equilibrio tan 
fácilmente. 
En presencia de sulfatos la corrosión se limita casi exclusivamente a las partículas 
de AlCuMg con carácter anódico con respecto a la matriz y su posterior 
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comportamiento catódico tras el empobrecimiento en Mg. La implantación no 
revela modificación alguna del ataque aunque las voltametrías vuelven a mostrar 
una menor densidad de corriente. 
- Medidas de Impedancia. 
El estudio mediante EIS permite diferenciar tres procesos que están teniendo 
lugar durante la exposición al medio agresivo, asociados a la película de alúmina, 
la doble capa electroquímica, y los procesos redox asociados al Cu. Sin embargo 
la diferenciación de los dos primeros procesos, que aparecen a frecuencias 
medias-altas solo se observa bajo ciertas condiciones por lo que en la mayoría de 
los casos se solapan dando lugar a una única señal. La diferenciación se consigue 
por un ataque más ocluido que se ve favorecido por la capa protectora asociada a 
la implantación. 
La evolución durante 72 horas de exposición al medio clorurado revela un claro 
descenso de la impedancia del sistema durante las primeras horas de inmersión 
alcanzando el equilibrio tras 10 horas de exposición las distintas concentraciones 
del medio. 
Cabe destacar que las muestras implantadas con N, de nuevo, vuelven a mostrar 
un mejor comportamiento durante todo el período de ensayo aunque menos 
destacada para la aleación T73. El aumento de resistencia se asocia a la capa 
implantada que impide el avance del proceso de corrosión, menos pronunciado 
en la aleación T73 por presentar un ataque más abierto. 
La implantación de Mo revela un comportamiento diferente a pesar de tener 
valores de resistencia y capacidades similares a las muestras no implantadas al 
inicio de la inmersión. Se obtiene un descenso brusco de la frecuencia a la que 
ocurren los procesos y parece desaparecer la contribución de la señal de la capa 
de óxido. Por ello, la baja resistencia de la película protectora da lugar a que el 
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A C R Ó N I M O S  
BE (Binding Energy) Energia de enlace. 
Cermets: materiales compuestos de partículas cerámicas (cer) en una matriz metálica (met).  
EDS (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy) Espectroscopia de Dispersión de Energía de Rayos-X. 
EIS: (Electrochemical Impedance Spectroscopy) Espectroscopia de Impedancia Electroquímica.  
FWHM: (Full width at half maximum) Anchura de Pico a media altura 
GAXRD: (Grazing-Angle X-Ray Diffraction) Difracción de Rayos-X de Angulo Rasante. 
GP (Guinier-Preston) Zonas Guinier-Preston. 
I2: (Ion Implantation) Implantación Iónica. 
OCP: (Open Circuit Potential) Potencial de Circuito Abierto.  
PFZ: (Precipitate Free Zone) Zona Libre de Precipitados. 
RBS: (Rutherford backscattering spectrometry) Espectrometría de Retrodispersión Rutherford. 
SCC: (Stress Corrosion Cracking) Corrosión Bajo Tensión. 
SCE: (Saturated calomel electrode) Electrodo de Calomel Saturado 
SEM: (Scanning Electron Microscopy) Microscopía Electrónica de Barrido. 
SRIM: (Stopping and Range of Ions in matter) Detención y Distribución de Iones en la Materia. 
TEM: (Transmission Electron Microscopy) Microscopía Electrónica de Transmisión. 
Tof-SIMS: (Time-of-Flight Secondary Ion Mass Spectrometry) Espectrometría de masas de iones 
secundarios con analizador de Tiempo de vuelo. 
XPS (X-ray Photoelectron Spectroscopy) Espectroscopía Fotoelectrónica de Rayos-X.  
XRD: (X-Ray Diffraction) Difracción de Rayos-X. 
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